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Resumo  Durante os processos industriais de enformação por deformação 
plástica desenvolvem-se, frequentemente, instabilidades plásticas que 
podem conduzir à localização da deformação plástica e, consequentemente, 
à rotura das peças. 
O presente trabalho teve como objectivo fundamental a análise dos 
mecanismos físicos das instabilidades plásticas em chapas de aço e de 
alumínio submetidas a deformações simples e complexas. As trajectórias 
simples investigadas foram a laminagem, a tracção uniaxial e o corte 
enquanto que as trajectórias complexas contemplaram os ensaios 
sequenciais de laminagem-tracção uniaxial e de laminagem-corte. Para 
cada ensaio foi avaliada a influência da evolução da estrutura de 
deslocações e da orientação cristalográfica dos grãos no comportamento 
mecânico dos materiais. Para o efeito, realizaram-se observações por 
microscopia electrónica de transmissão e determinaram-se as texturas 
cristalográficas por difracção de raios-X. Os resultados experimentais foram 
objecto de simulações numéricas utilizando o modelo policristalino 
viscoplástico auto-coerente. 
No caso da chapa de aço, verificou-se que as instabilidades 
plásticas estão directamente relacionadas com a evolução da estrutura de 
deslocações. Nomeadamente, em solicitações que envolvem alterações 
acentuadas da trajectória de deformação foi detectada a ocorrência de 
fenómenos de amaciamento transitórios ou permanentes resultantes da 
activação de sistemas de escorregamento latentes. Para a trajectória de 
deformação complexa laminagem-corte o mecanismo de instabilidade 
plástica encontra expressão no desenvolvimento de microbandas com 
deformação de corte associada.  
Na chapa de alumínio, o mecanismo de desenvolvimento de 
instabilidades plásticas durante a alteração da trajectória de deformação 
difere substancialmente do encontrado para a chapa de aço e tem origem 
na evolução da textura cristalográfica do material. Segundo os cálculos e 
medições experimentais efectuadas, a ocorrência de uma taxa de 
encruamento negativa durante a recarga está associada a uma diminuição 
gradual do valor do factor de Taylor. No âmbito do presente trabalho ficou 
demonstrada a adequação do modelo policristalino viscoplástico auto-












                
   
Abstract  Sheet metal forming processes involve large strains and complex 
loading paths that promote plastic instabilities. The resulting flow localization 
alters the quality of the product and leads to expensive rejects. 
The objective of the present work was to analyse the physical 
mechanisms of plastic instabilities in steel and aluminum sheets deformed 
under simple and complex strain paths. Mainly, rolling, uniaxial tension and 
shear tests in different orientations were conducted. The influence of 
dislocation structures and crystallographic orientation of the grains on the 
mechanical behavior of the materials was investigated using transmission 
electron microscopy and X-ray diffraction techniques. Particular attention 
was paid for conditions of monotonic and cross loading. Numerical 
simulations of crystallographic texture evolution were performed using a self-
consistent viscoplastic model.  
For the low carbon steel, plastic instabilities are directly related to 
the evolution of the dislocation structures. Namely, during abrupt changes of 
strain path the material exhibits transient or permanent softening as a result 
of the activation of latent slip systems. In the case of the rolling-shear 
sequence, the mechanism of plastic instability gives rise to the development 
of microbands with associated shear. 
For the aluminum sheet, the appearance of plastic instabilities 
strongly depends on the evolution of the crystallographic texture. According 
to self-consistent calculations and experimental measurements, the 
occurrence of a negative work-hardening rate during the reloading is 
recorded only when the Taylor factor is decreasing. The present work 
showed that the self-consistent viscoplastic model is suitable for the analysis 
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NOTAÇÕES MAIS FREQUENTES 
 
C.F.C. Simetria cúbica de faces centradas 
C.C.C. Simetria cúbica de corpo centrado 
MET Microscopia electrónica de transmissão 
D.L. Direcção de laminagem 
D.T. Direcção transversal 
E.T. Direcção do eixo de tracção 
D Tamanho médio de grão 
?  Densidade de deslocações 
b Módulo do vector de Burgers 
?  Módulo de elasticidade transversal 
?  Ângulo entre duas deformações sucessivas 
?  Tensão verdadeira 
? Deformação plástica verdadeira 
?  Velocidade de deformação 
?p Deformação plástica de pré-deformação 
? Taxa de encruamento 
n Expoente de encruamento 
r Coeficiente de anisotropia 
? Tensão de corte 
0?  Tensão de corte crítica 
? Deformação de corte 
?  Velocidade de deformação de corte 
M Factor de Taylor 
m Factor de Schmid ou coeficiente de sensibilidade à velocidade de 
deformação 
<X> Valor médio da propriedade X 
f(g) Função de orientação cristalina (ODF) 





































Os processos tecnológicos de enformação por deformação plástica assumem, 
actualmente, um papel de destaque no seio das indústrias de fabrico, uma vez que 
permitem a obtenção de componentes metálicos com formas relativamente complexas a 
custos reduzidos.  
 
No caso particular da estampagem de chapas metálicas, de grande relevo para as 
indústrias automóvel e aeronáutica, os materiais são, frequentemente, submetidos a valores 
elevados de deformação plástica e alterações acentuadas da trajectória de deformação. 
Estas condições favorecem o desenvolvimento de instabilidades plásticas que limitam a 
qualidade dos produtos finais e, em última análise, podem conduzir à rotura precoce das 
peças. 
Neste contexto, a rentabilização das operações de enformação exige a utilização de 
chapas com elevada formabilidade e a optimização das condições de fabrico. Esta 
optimização é frequentemente conseguida recorrendo a simulações numéricas através do 
método de elementos finitos. Porém, o êxito desta metodologia depende da definição de 
equações constitutivas que descrevam de forma correcta o comportamento mecânico do 
material. Tal tarefa exige uma análise dos mecanismos físicos que controlam a aptidão do 
material à deformação plástica, nomeadamente, no caso de materiais policristalinos e 
monofásicos, dos efeitos associados à evolução da estrutura de deslocações e da textura 
cristalográfica. O primeiro efeito pode ser avaliado através da análise da evolução da 






microestrutura de deslocações desenvolvida durante a deformação do material. O efeito da 
textura cristalográfica é, de um modo geral, mais complexo e requer a utilização de 
técnicas de análise de texturas combinadas com métodos de cálculo através de modelos 
policristalinos apropriados. 
 
Apesar de nos últimos anos se ter assistido ao desenvolvimento de modelos de 
simulação da textura cristalográfica mais precisos, a sua utilização na análise do 
comportamento plástico dos materiais metálicos é ainda incipiente. Na realidade, na 
maioria dos estudos realizados, foram apenas considerados os efeitos relativos à interacção 
entre deslocações durante a deformação. Neste contexto, urge realizar um estudo 
sistemático que permita avaliar as contribuições relativas da evolução da estrutura de 
deslocações  e da textura cristalográfica no desenvolvimento das instabilidades plásticas, 
em particular nos casos em que o material é submetido a alterações da trajectória de 
deformação. O presente trabalho teve, precisamente, como objectivo fundamental realizar 
esta análise em chapas de aço e de alumínio solicitadas em trajectórias de  deformação 
simples e complexas. 
 
A presente dissertação está organizada em cinco capítulos, constituindo a 
Introdução o primeiro deles. No capítulo II é apresentada uma revisão bibliográfica dos 
aspectos mais relevantes para a análise dos resultados experimentais.  
No capítulo III, é efectuada uma caracterização prévia dos materiais estudados e 
descritos os métodos experimentais utilizados, nomeadamente, as trajectórias de 
deformação investigadas, os ensaios mecânicos realizados e respectivas condições 
experimentais, preparação de amostras para observações por microscopia electrónica de 
transmissão e técnicas de determinação, análise e simulação da textura cristalográfica.  
O capítulo IV é constituído por duas secções principais onde são apresentados e 
discutidos os resultados experimentais obtidos. A primeira secção é dedicada ao estudo do 
comportamento dos materiais durante as trajectórias de deformação monótonas de 
laminagem, tracção uniaxial e corte. Na segunda secção é estudado o comportamento em 
trajectórias de deformação complexas de laminagem-tracção uniaxial e laminagem-corte. 
Em todos os trabalhos é dada uma atenção especial aos efeitos da evolução da 
microestrutura de deslocações e da textura cristalográfica no encruamento dos materiais e 
no desenvolvimento das instabilidades plásticas. No caso do aço é também investigada a 






influência do tamanho de grão no desenvolvimento da microestrutura de deslocações e no 
comportamento mecânico da chapa. 



































1. DEFORMAÇÃO PLÁSTICA DE MONOCRISTAIS 
 
Os mecanismos físicos da deformação plástica podem ser, dependendo da 
temperatura de deformação e do valor da tensão aplicada, classificados em difusivos e não 
difusivos. Os primeiros predominam a temperaturas de deformação homólogas elevadas e 
baixos valores de tensão [1,2]. À temperatura ambiente, a deformação plástica da maioria 
dos materiais metálicos ocorre principalmente através de mecanismos não difusivos, 
nomeadamente a maclagem (dominante em metais com baixa energia de falha de 
empilhamento) e o escorregamento (dominante em metais com energia de falha de 
empilhamento média ou elevada) [3-5]. Para as condições de ensaio e materiais 
investigados neste trabalho, a deformação plástica ocorre fundamentalmente por 
escorregamento, pelo que apenas este mecanismo será discutido nas secções seguintes. 
 
1.1. Deformação Plástica por Escorregamento 
 
A deformação plástica por escorregamento é caracterizada pela criação e 
movimentação de defeitos lineares na periodicidade atómica do cristal (deslocações) em 
determinados planos cristalográficos (denominados planos de escorregamento) e segundo 






direcções de elevada densidade atómica (denominadas direcções de escorregamento) 
definidas pelos vectores de Burgers (b

) das deslocações. 
 
Cada combinação de um plano de escorregamento (hkl) com uma direcção de 
escorregamento [uvw] define um sistema de escorregamento (hkl)[uvw] cuja orientação 
cristalográfica depende da simetria cristalina do metal. No caso dos metais com estrutura 
cúbica de faces centradas (C.F.C.), como por exemplo o alumínio, os sistemas de 
escorregamento são do tipo {111}<110>. No caso dos cristais com estrutura cúbica de 
corpo centrado (C.C.C.), como por exemplo o ferro-α, o escorregamento ocorre por 
movimentação de deslocações segundo as direcções <111> definidas nos planos 
cristalográficos {110}, {112} e {123}1 [3,6]. 
 
Quando uma deslocação atinge a superfície externa do cristal por acção de uma 
tensão de corte, forma-se um ressalto de amplitude igual ao módulo do seu vector de 
Burgers ( sb

) que define uma deformação de corte sγ  no sistema de eixos 
{ sS }=( sb







Figura II.1: Representação esquemática da deformação plástica de um monocristal por 
escorregamento. { sS } – Sistema cartesiano definido pelo vector de Burgers sb

 da deslocação, 
pela normal sn  ao plano de escorregamento s e pelo vector sss nbv 


×= ; {C} – sistema 
cartesiano de referência definido no cristal. 
                                                 
1 De acordo com a hipótese de escorregamento “pencil glide” a movimentação das delocações nos 
cristais com simetria C.C.C. pode ocorrer em qualquer plano cristalográfico que contenha o eixo 
de zona <111>, mesmo que este possua índices de Miller elevados [6-8]. 






As condições de activação do sistema de escorregamento s são determinadas pela 
lei de Schmid ou critério de fluência [9] segundo a qual a deformação plástica ocorre 
quando a tensão de corte efectiva no sistema de escorregamento considerado ( sτ ) atinge 




(sistema de escorregamento activo)















No caso de um ensaio de tracção uniaxial, a geometria do problema permite 
traduzir este critério através da expressão seguinte [11]: 
 




em que σ  é o valor da tensão de tracção, sχ é o ângulo entre a direcção do eixo de tracção 
e a direcção normal ao plano de escorregamento e sλ é o ângulo entre a direcção do eixo de 
tracção e a direcção de escorregamento (figura II.2). O produto sss m=λχ coscos  
designa-se por factor de Schmid do sistema de escorregamento s. 
 
 
Figura II.2: Representação esquemática da deformação plástica por escorregamento num 
monocristal sujeito a um estado de tracção uniaxial. 
 
A tensão de corte crítica s0τ  caracteriza a resistência oferecida pelo material ao 
movimento das deslocações. O seu valor depende da natureza do material, do conteúdo em 






solutos e precipitados, das interacções entre deslocações, da temperatura e velocidade de 
deformação, etc. Ao aumento da resistência do cristal à deformação plástica durante a 
solicitação denomina-se encruamento. 
 
Generalizando a equação (II.2) para qualquer estado de tensão ijσ  descrito no 















em que sijm  são as componentes do tensor de Schmid que, no caso de materiais com 
simetria cúbica, estão relacionadas com os versores dos vectores de Burgers ( )1 2 3, ,s s sb b b  e 











Conhecidos os valores de sijm  e da deformação de corte 
sγ  em cada um dos 
sistemas de escorregamento do cristal, os tensores de deformação plástica ( ijε ) e de 
rotação rígida ( ijω ) do cristal podem ser determinados, respectivamente, através da matriz 




























em que S é o número total de sistemas de escorregamento disponíveis para a acomodação 
da deformação plástica do cristal. 
 
Por outro lado, a alteração da orientação cristalográfica do cristal resultante da 
deformação plástica por escorregamento pode ser caracterizada pelo tensor de rotação da 
rede cristalina ( ijν ) de acordo com a seguinte expressão [10,13,14]: 










em que ijΩ  são as componentes da matriz anti-simétrica do tensor das extensões 
macroscópicas. 
 
1.2. Comportamento Mecânico 
 
A curva tensão de corte (τ)-deformação de corte (γ) de um monocristal com 
simetria C.F.C. orientado para escorregamento simples, isto é, orientado de modo a que 
apenas um sistema de escorregamento é inicialmente activado, apresenta geralmente três 
estágios consecutivos (figura II.3). A extensão de cada estágio depende de vários 
parâmetros entre os quais se destacam a natureza do material, a orientação cristalográfica 
do cristal, a temperatura e a velocidade de deformação [15-19]. 
 
 
Figura II.3: Curvas tensão de corte (τ)-deformação de corte (γ) de monocristais de cobre 
deformados a várias temperaturas [15]. Na curva referente à temperatura de deformação de 295 
ºK estão indicados os três estágios de deformação. γ - Velocidade de deformação de corte. 
 
No estágio I, a deformação plástica ocorre em apenas um sistema de 
escorregamento (sistema primário). As interacções entre deslocações são fracas e o valor 
da taxa de encruamento (θ=dτ/dγ) é relativamente baixo. O início do estágio II é 
caracterizado pela activação do sistema de escorregamento conjugado em resultado da 






rotação da rede cristalina. A densidade de deslocações no sistema de escorregamento 
secundário aumenta progressivamente até um valor próximo da densidade de deslocações 
no sistema de escorregamento primário conduzindo a um aumento significativo das 
interacções entre deslocações e da taxa de encruamento. O estágio III é caracterizado pelo 
desvio à linearidade da taxa de encruamento em resultado de processos de aniquilação 
mútua das deslocações. Neste estágio, a taxa de encruamento diminui progressivamente até 
à rotura do material. 
 
No caso dos monocristais com simetria C.C.C., as curvas tensão de corte-
deformação de corte dependem da temperatura de deformação (figura II.4): para  
temperaturas de deformação superiores à temperatura crítica (Tc) do material, a curva 
tensão de corte-deformação de corte apresenta três estágios de encruamento idênticos aos 
observados nos metais com simetria C.F.C. (comportamento a temperaturas intermédias); 
para temperaturas de deformação inferiores a Tc, o regime de encruamento linear é 
atenuado e, no limite, define um ponto de inflexão a partir do qual o monocristal apresenta 
um encruamento parabólico (comportamento a baixas temperaturas) [15, 20-26]. 
 
 
Figura II.4: Curvas tensão de corte (τ)-deformação de corte (γ) de monocristais de ferro-α 
deformados a várias temperaturas [15]. γ - Velocidade de deformação de corte. 
 
A relação entre o comportamento mecânico e a temperatura de deformação é 
geralmente atribuída à configuração particular dos núcleos das deslocações parafuso nos 






materiais com simetria C.C.C. [15,21,26-30]. Com efeito, cálculos baseados na 
minimização da energia total do cristal [31] mostraram que, nestes materiais, a orientação 
particular das deslocações parafuso segundo eixos de simetria ternários provoca distorções 
substanciais da rede cristalina em torno das deslocações segundo três planos do tipo {110} 
e distorções menos importantes nos três planos do tipo {112}. Isto confere ao núcleo das 
deslocações parafuso um carácter tridimensional que as torna sésseis. No caso das 
deslocações mistas, o núcleo assume uma configuração bidimensional definida apenas num 
dos planos {111} ou {112}. 
Assim, a movimentação das deslocações parafuso exige a constrição do seu núcleo, 
fenómeno que a baixas temperaturas só ocorre quando o valor da tensão de corte atinge 
valores bastante superiores aos necessários para movimentar as deslocações cunha. 
Consequentemente, o início da deformação plástica é caracterizado por uma rápida 
diminuição do número de deslocações não parafuso que se traduz num aumento acentuado 
da tensão de corte crítica e em distribuições mais ou menos uniformes de longos segmentos 
rectilíneos de deslocações parafuso alinhadas com a direcção <111>. A temperaturas de 
deformação elevadas, os fenómenos de constrição do núcleo das deslocações são 
facilitados pela agitação térmica e a mobilidade das deslocações parafuso tende 
progressivamente a igualar a mobilidade das deslocações cunha, conduzindo a 
comportamentos mecânicos e microestruturais semelhantes aos observados nos 
monocristais com simetria C.F.C. [32]. 
 
1.2.1. Mecanismos de Encruamento nos Estágios II e III 
 
Como foi referido, a resistência oferecida pelo cristal ao movimento das 
deslocações depende de vários factores, nomeadamente, a  presença de solutos ou 
precipitados, atrito da rede cristalina e interacções entre deslocações. No caso de 
monocristais puros, apenas a contribuição das interacções entre deslocações evolui 
significativamente durante a deformação. 
 
Resultados teóricos e observações experimentais efectuadas em diversos materiais 
permitiram estabelecer a seguinte relação entre a densidade de deslocações (ρ) e a tensão 
de corte necessária para promover a deformação plástica (τ) [33,34]: 










em que 0τ  é a tensão de corte devido ao atrito da rede cristalina, α é um parâmetro que 
reflecte o tipo de interacções entre deslocações, µ é o módulo de elasticidade transversal e 
b o módulo do vector de Burgers das deslocações. 
Admitindo que o valor de α é constante durante a deformação plástica, a taxa de 
















Dado que a taxa de acumulação das deslocações no material (dρ/dγ) é o resultado 
do balanço entre as taxas de multiplicação (dρ/dγ)+ e de aniquilação (dρ/dγ)- das 
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a) Taxa de Multiplicação das Deslocações 
 
De acordo com a sua mobilidade, deslocações podem ser classificadas em 
deslocações móveis, responsáveis pela acomodação da deformação, e em deslocações 
imóveis, que actuam como obstáculos ao movimento das primeiras. 
 
De acordo com a hipótese da quasi-estacionaridade [36], a evolução da densidade 
das deslocações móveis é pouco significativa. Consequentemente, a deformação é 
realizada essencialmente à custa da criação de novas deslocações que rapidamente são 
imobilizadas pela “floresta” de deslocações imóveis. Assim, a taxa de multiplicação de 
deslocações durante a deformação é proporcional à densidade de deslocações que 
constituem a floresta de deslocações [33]: 

























em que Λ é o percurso livre médio das deslocações móveis e k um factor de 
proporcionalidade que depende da distribuição espacial das deslocações da floresta e cujo 
valor é geralmente considerado constante durante a deformação (hipótese da similitude 
[37]). 
 
b) Taxa de Aniquilação das Deslocações 
 
Quando duas deslocações com vectores de Burgers de sinal oposto se encontram 
próximas tendem a aniquilar-se mutuamente por acção dos seus campos de tensão. Este 
mecanismo de aniquilação, designado por restauração, é favorecido pelo movimento das 
deslocações móveis durante a deformação do material. Neste caso, a restauração diz-se 
dinâmica e a probabilidade de ocorrer é directamente proporcional à probabilidade de 
interacção entre deslocações com sinais opostos, ou seja, é directamente proporcional à 




















em que ( )γ,' Tk  é um parâmetro característico do material cujo valor depende da 
temperatura (T) e da velocidade de deformação (γ ). 
 
c) Taxa de Encruamento 
 
Tomando em consideração as equações (II.9) a (II.12), é possível caracterizar a 
taxa de encruamento do monocristal através da seguinte expressão: 










ou numa forma mais simplificada [33]: 
 
( )τγθθθ ,,0 Tr−=  
 
(II.14) 






em que 2/0 αµθ k=  é a contribuição atérmica para a taxa de encruamento e que reflecte a 
taxa de encruamento linear registada no estágio II de deformação do monocristal. Por seu 
lado, o termo ( )[ ]( )02/,' ττγθ −= bTkr   representa a contribuição dos fenómenos de 
restauração dinâmica para a taxa de encruamento. 
 
Na figura II.5 é representada a evolução da taxa de encruamento determinada 
experimentalmente em monocristais de prata deformados a várias temperaturas. A 
dependência linear da taxa de encruamento em função da tensão de corte observada no 
início da deformação confirma a existência do termo atérmico 0θ . O rápido afastamento à 
linearidade para maiores valores de deformação reflecte os fenómenos de recuperação 
dinâmica que operam no estágio III  da deformação do monocristal e que conduzem ao 
encruamento parabólico característico deste estágio. 
 
 
Figura II.5: Evolução de τθ em função de τ em monocristais de prata deformados a várias 
temperaturas e orientados inicialmente para escorregamento simples [33]. 
 






2. DEFORMAÇÃO PLÁSTICA DE POLICRISTAIS 
 
2.1. Textura Cristalográfica 
 
De um modo geral, os cristais de um agregado policristalino apresentam 
orientações cristalográficas preferenciais segundo determinadas direcções macroscópicas. 
A distribuição das orientações cristalinas, denominada textura cristalográfica, de um 
material pode evoluir significativamente durante os processos termo-mecânicos e 
condicionar fortemente as propriedades mecânicas dos materiais policristalinos [39-44]. 
 
2.1.1. Descrição da Orientação Cristalográfica 
 
A orientação cristalográfica de um cristal num agregado policristalino pode ser 
caracterizada através de um conjunto de três rotações elementares de modo a fazer 
coincidir o sistema de eixos {C} definido no cristal, com um sistema de eixos {P} definido  
por três direcções macroscópicas principais e representativas do policristal (figura II.6). No 
caso de materiais com simetria cúbica, {C} coincide com as direcções cristalográficas 
[100], [010] e [001]; no caso de uma chapa laminada, as direcções macroscópicas 
definidoras de {P} usualmente consideradas são a direcção de laminagem (D.L.), a 




Figura II.6: Definição dos sistemas de eixos coordenados {P}=(X,Y,Z) no policristal e {C}=(x,y,z) no 
cristal. 
 






Os ângulos (ϕ1,Φ,ϕ2) associados às três rotações elementares que fazem coincidir 
{P} e {C} denominam-se ângulos de Euler. A sua definição, segundo a convenção 




Figura II.7: Definição dos ângulos de Euler segundo a convenção proposta por Bunge. a) Os 
sistemas de eixos definidos do policristal {P}=(X,Y,Z) coincidem inicialmente com o sistema de eixos 
fixos ao cristal {C}=(x,y,z); b) após rotação de {C} em torno de z segundo o ângulo ϕ1; c) após 
rotação de {C} em torno de x segundo o ângulo Φ; d) após rotação de {C} em torno de  z segundo o 
ângulo ϕ2 [45]. 
 
Conhecida a orientação cristalográfica do cristal (g), esta pode ser representada por 
um ponto num espaço cartesiano tridimensional, denominado espaço de Euler, definido 
pelos possíveis valores dos ângulos de Euler 0≤ 21 ,, ϕΦϕ <2π. No entanto, a simetria do 
cristal e da amostra determinam que certos conjuntos de orientações cristalográficas 
caracterizadas por ângulos de Euler diferentes, sejam equivalentes. Nestes casos, é usual a 
representação das orientações cristalográficas dos cristais num sub-espaço com menor 
simetria. Em particular, no caso de simetria cúbica dos cristais e ortotrópica da amostra, é 
a) b)
c) d)






comum representar-se a textura cristalográfica do material no sub-espaço definido por 
0≤ 21 ,, ϕΦϕ <π/2. 
 
 
Figura II.8: Representação da orientação cristalográfica g de um cristal no sub-espaço de Euler 
definido por 0≤ 21 ,, ϕΦϕ <π/2. 
 
Outra forma de descrever a orientação cristalográfica é através da sua orientação 
ideal. Este tipo de representação é, geralmente, utilizada na descrição de texturas de 
materiais com simetria cúbica  deformados por laminagem e consiste em especificar os 
índices de Miller dos planos {hkl} e das direcções <uvw> em coincidência, 
respectivamente, com o plano e a direcção de laminagem [46]. 
 
2.1.2. Determinação e Representação da Textura Cristalográfica 
 
Uma das formas mais comuns de representação da textura cristalográfica é através 
de figuras de polos, i.e., através de projecções estereográficas que ilustram a distribuição 
angular da densidade de normais a uma dada família de planos cristalográficos do 
agregado policristalino (figura II.9).  
 
A determinação experimental das figuras de polos envolve, geralmente, técnicas de 
difracção de raios-X equipadas com goniómetros de texturas que permitem variar de forma 
contínua a orientação da amostra  relativamente ao feixe incidente (figura II.10a). 
 











Figura II.9: a) Figura de polos {111} de uma chapa de cobre após laminagem até 90% de redução 
[46]; b) definição do sistema de eixos da figura de polos apresentada em a).





Figura II.10: a) Representação esquemática de um goniómetro de texturas; b) localização do polo 
}{
),(
hklp ηχ  na projecção estereográfica. (χ,η) – ângulos que definem a orientação macroscópica da 
amostra; θ - Ângulo de Bragg da família de planos cristalográficos {hkl}. 
 
Se, independentemente da orientação macroscópica da amostra, caracterizada pelo 
par de ângulos (χ,η) definidos na figura II.10, o ângulo 2θ entre os feixes de raios-X 
incidente e difractado, cumprir a relação de Bragg: 
 




em que }{hkld  é a distância interplanar dos planos cristalográficos {hkl}, n a ordem de 
difracção e λ o comprimento de onda dos raios-X, então a densidade }{ ),( hklp ηχ  num dado 
a) b)
a) b)






ponto (χ,η) da figura de polos {hkl} é dada pela razão entre a intensidade }{ ),( hklI ηχ  difractada 
pela amostra e a intensidade }{ ),(0
hklI ηχ  difractada por uma amostra com a mesma natureza mas 
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(II.16)
Na prática, devido à impossibilidade de determinar os valores da intensidade da 
radiação X difractada para valores de χ  próximos de 90º, as figuras de polos experimentais 
necessitam de ser completadas através de métodos numéricos apropriados, designados por 
métodos de análise de texturas [48].  
 
Apesar da simplicidade de construção e interpretação, mesmo as figuras de polos 
completas contêm apenas informação parcial das orientações cristalinas na amostra. A 
descrição completa  e sem ambiguidades da textura cristalográfica de um material requer a 
determinação, a partir de várias figuras de polos independentes, da função de distribuição 
das orientações cristalinas (ODF – Orientation Distribution Function). 
Se g representar o conjunto de orientações cristalinas do policristal, a ODF é a 
função contínua f(g) que cumpre as seguintes relações [46,49]: 
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em que dV/V é a fracção volúmica do material com orientação g definida no elemento de 
volume )8/(dddsend 221 πϕϕΦΦ=g  do espaço de Euler.  
 
Desta forma, a cada orientação cristalina g definida no espaço de Euler encontra-se 
associado um determinado valor da função f(g) e o conjunto de todas as orientações 
cristalinas pode ser representada por superfícies tridimensionais de iso-intensidade (figura 
II.11a). No entanto, esta representação é difícil de analisar, sendo preferível a 
representação da textura através de secções do espaço de Euler (figuras II.11b e II.12). 










Figura II.11: Representação no espaço de Euler de alguns dos principais componentes de textura em 
metais com simetria cúbica de faces centrada. a) Representação tridimensional através de superfícies 





Figura II.12: Representação no espaço de Euler de alguns dos principais componentes de textura em 










2.2. Modelos Mecânicos da Deformação Plástica 
 
Num agregado policristalino, o estado de tensão-deformação de cada cristal é 
fortemente influenciado pela orientação cristalográfica dos cristais relativamente aos eixos 
macroscópicos de solicitação e pelos fenómenos de acomodação intergranular da 
deformação. A orientação cristalográfica dos cristais condiciona o número e a natureza dos 
sistemas de escorregamento activados enquanto que a acomodação intergranular, resultante 
da necessidade dos cristais manterem a continuidade ao nível das fronteiras de grão sem 
formação de vazios ou sobreposições mútuas, conduz a tensões locais que condicionam o 
comportamento do policristal. Assim, o estudo da deformação plástica dos policristais 
requer a formulação de modelos que relacionem os estados de tensão-deformação macro e 
microscópicos. Em seguida, são apresentados alguns modelos de deformação plástica de 
policristais que diferem quanto ao modo como relacionam as variáveis mecânicas à escala 
do grão e ao nível macroscópico. 
 
2.2.1. Modelo de Sachs 
 
No modelo de Sachs [52], o agregado policristalino é tratado como um conjunto de 
cristais independentes que se deformam como monocristais. Assume-se, por isso, que cada 
cristal está sujeito a um  estado de tensão uniforme proporcional ao estado de tensão 
macroscopicamente imposto ao policristal. 
Segundo o modelo, a acomodação da deformação ocorre por escorregamento no 
sistema de escorregamento s com maior valor do factor de Schmid sm . De acordo com a 
lei de Schmid (equação (II.1)), isto obriga que a tensão aplicada ao cristal (σ) conduza a 
um valor de tensão de corte sτ  igual à tensão de corte crítica 0τ , cujo valor é considerado 
igual para todos os grãos2 [53]: 
 
0




                                                 
2 Uma variante do modelo de Sachs, conhecido por modelo estático, considera que o valor da tensão 
de corte no sistema de escorregamento principal pode variar de grão para grão [53]. 






O comportamento do agregado, dado pela média ponderada do comportamento de 
todos os cristais, pode ser expresso pela seguinte relação [54]: 
 




em que >< −1m  é o valor médio do inverso dos factores de Schmid e τ~  é a tensão de corte 
num grão cujo comportamento é equivalente ao comportamento médio dos grãos do 
policristal. Para os metais de simetria cúbica de faces centradas, sem textura e solicitados 
em tracção uniaxial o modelo de Sachs prevê um valor de >< −1m  igual a 2,24 [52]. 
 
2.2.2. Modelo de Taylor 
 
O modelo de Taylor [55] pressupõe que cada grão do agregado policristalino está 
submetido a uma deformação plástica homogénea igual à deformação plástica 
macroscópica. Esta condição exige a activação em cada grão do policristal de, pelo menos, 
cinco sistemas de escorregamento independentes, ou seja, um número igual ao das 





Figura II.13: Representação esquemática da deformação de um policristal segundo o modelo de 
Taylor. a) Estado inicial; b) após deformação. 
 
O modelo de Taylor considera ainda que, de entre todas as combinações de cinco 
sistemas de escorregamento susceptíveis de serem activados, só o são efectivamente 

























em que s0τ  e 
sγ  são, respectivamente, a tensão de corte crítica e a deformação de corte no 
sistema de escorregamento s.  
 
Esta condição ocorre simultaneamente para várias combinações de cinco sistemas 
de escorregamento independentes, pelo que a determinação dos sistemas efectivamente 
activos obriga a uma análise específica. Por exemplo, uma das variantes do modelo de 
Taylor, conhecida por “Relaxed Constraint Model” [56], considera que, no caso de grãos 
com formas particulares solicitados segundo determinadas condições, algumas das 
componentes do tensor das deformações podem ser relaxadas de forma a reduzir o  grau de 
indeterminação no cálculo dos sistemas de escorregamento activos durante a deformação 
dos cristais. 
 Tendo em conta a equivalência entre o trabalho interno e o trabalho externo 
realizado na deformação do cristal [11], a condição (II.21) de minimização do trabalho 
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ou, admitindo que o valor da tensão de corte crítica é independente do sistema de 























em que σ e ε são, respectivamente, a tensão e a deformação macroscópicas equivalentes e 
M é o factor de Taylor.  
 
O factor médio de Taylor  de um policristal ( >< M ) pode ser determinado com 
base na média dos valores dos factores de Taylor de todos os seus grãos constituintes tendo 
em conta a sua orientação cristalográfica (g) [57]: 
 
( ) ( )M M f d< >= ∫
g
g g g  (II.24)






em que  f(g) é a função de distribuição das orientações cristalinas. Desta forma, o 
comportamento do policristal  é dado pela expressão: 
 





No caso dos materiais com simetria cúbica de faces centradas, sem textura 
cristalográfica e solicitados em tracção uniaxial, o modelo de Taylor prevê um valor de 
>< M  igual a 3,06 [55]. 
 
Pode, assim, concluir-se que os modelos de Sachs e de Taylor constituem hipóteses 
opostas quanto à forma como avaliam a influência das interacções entre os grãos no 
comportamento mecânico dos policristais: o modelo de Sachs considera as tensões internas 
de acomodação intergranular da deformação nulas, conduzindo a uma sub-avaliação do 
estado de  tensão; o modelo de Taylor pressupõe um elevado grau de constrangimento dos 
grãos, conduzindo a previsões do valor da tensão macroscópica geralmente superiores aos 
valores efectivamente exibidos pelos policristais [12,58,59]. 
 
2.2.3. Modelos Auto-Coerentes 
 
Nos modelos auto-coerentes, cada cristal é considerado como uma inclusão num 
meio homogéneo fictício, cujas propriedades são dadas pela média ponderada das 
propriedades de todos os grãos do policristal [60,61], isto é, 
 
=< >Ε ε  






Os valores dos parâmetros microscópicos (ε  e σ ) são inicialmente postulados para 
cada grão e os valores médios ponderados (< >ε  e < >σ ) comparados com os respectivos 
valores macroscópicos (Ε  e Σ ). Estes últimos são obtidos através de uma equação de 
interacção que relaciona os estados microscópicos de tensão-deformação ao nível do grão 
com os estados macroscópicos definidos ao nível do policristal. O cálculo é repetido 






sucessivamente até que os valores médios das propriedades coincidam com os valores 
calculados pela equação de interacção. 
 
Na equação de interacção proposta por Kröner [62], cada grão do agregado 
policristalino é tratado como uma inclusão e o policristal considerado como uma matriz 
infinita, contínua e homogénea (meio homogéneo equivalente) submetido a uma 
deformação plástica uniforme (Ε ). O cálculo da interacção entre a inclusão e o meio 
homogéneo equivalente é baseado na solução proposta por Eshelby [63] para a 
determinação do campo de tensão elástica gerada por uma inclusão elástica elipsoidal que 
se deforma num meio elástico isotrópico. Considerando que a deformação plástica do grão 
(ε ) é homogénea, o estado de tensão local (σ ) segundo Kröner é dado pela expressão: 
 
( ) ( )2 1µ β− = − − −σ Σ ε Ε  
 
(II.28)
em que Σ  e Ε  são, respectivamente, os estados de tensão e de deformação da matriz, µ é 
o módulo de elasticidade transversal e β é um parâmetro que depende da forma dos grãos e 





















sendo υ  o coeficiente de Poisson. 
 
A equação de Kröner, à semelhança do verificado para o modelo de Taylor, 
sobreavalia as tensões internas de acomodação da deformação plástica ( −σ Σ ) uma vez 
que a incompatibilidade da deformação ( )−ε Ε  é acomodada exclusivamente através de 
deformações elásticas adicionais da matriz [60,64]. Assim, a sua aplicabilidade restringe-se 
a valores de deformação relativamente baixos para os quais a deformação plástica da 
matriz pode ser desprezada e a acomodação da deformação é realizada, quase 
exclusivamente, por mecanismos de acomodação elásticos. 
 






Reconhecendo esta limitação, Berveiller e Zaoui [65,66] propuseram uma 
modificação à equação de interacção de Kröner introduzindo um factor de acomodação 
plástica α’ : 
 




O valor de α’ é determinado empiricamente e varia  com o valor de deformação 
plástica entre 0 e 1. Para um valor nulo de deformação plástica α’=1 e a equação de 
interacção elasto-plástica de Berveiller e Zaoui reduz-se à equação de Kröner. À medida 
que a deformação plástica aumenta o valor α’ diminui, conduzindo a um relaxamento das 
tensões internas de acomodação  e a soluções mais próximas do comportamento real dos 
policristais [60]. 
 
De  modo a evitar a introdução de parâmetros empíricos ajustáveis, Hill [67,68] 
propôs uma equação de interacção elasto-plástica mais geral onde o factor 2µ(1-β)α’ da 
equação anterior é convertido num tensor  de interacção L~ : 
 




 O tensor L~  depende da forma e orientação da inclusão e das propriedades 
mecânicas da matriz através da expressão: 
 




em que S é  o tensor de Eshelby, I a matriz identidade e L o tensor que relaciona os estado 
de tensão e de deformação no meio homogéneo equivalente. 
 
Se 1−= LM  e CM  for o tensor que relaciona os estados de tensão e de deformação 
microscópicos, as condições de auto-coerência (II.26) e (II.27) impõem que ambos os 
tensores se encontrem relacionados através da seguinte expressão [69]: 
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em que < > representa o valor médio de todos os grãos do policristal e CB  é um tensor de 
acomodação intergranular dado por: 
 




com  1~~ −= LM . 
 
2.2.4. Aproximação Viscoplástica 
 
 Os modelos auto-coerentes, apesar de tomarem em consideração a influência das 
interacções entre os grãos no comportamento mecânico dos policristais, só podem ser 
aplicados à previsão da evolução da textura cristalográfica mediante a formulação de 
critérios de selecção dos sistemas de escorregamento activados durante a deformação 
plástica. Neste âmbito, convém salientar que os métodos de previsão da evolução da 
textura de deformação foram, durante muito tempo, baseados exclusivamente no modelo 
de Taylor. No entanto, esta abordagem conduzia, frequentemente, a problemas de 
indeterminação na selecção dos sistemas de escorregamento activados em cada grão e, 
consequentemente, a ambiguidades na determinação da rotação da rede cristalina durante a 
deformação plástica. Para ultrapassar esta limitação, foi adoptada uma abordagem baseada 
no cálculo do valor médio das rotações da rede cristalina associadas às várias combinações 
de sistemas de escorregamento independentes que constituíam simultaneamente soluções à 
hipótese de minimização do trabalho interno de deformação proposto por Taylor (equação 
(II.22)) [70,71]. 
 
Mais recentemente, foi proposto o modelo viscoplástico [72], segundo o qual o 
comportamento plástico dos cristais é descrito em termos de uma relação constitutiva 
contínua e não linear entre a tensão de corte sτ  aplicada no sistema de escorregamento s e 
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sγ  é um factor de normalização, s0τ  é a tensão de corte crítica e η é o inverso do 
coeficiente de sensibilidade à velocidade de deformação do material.  
 
 De acordo com este modelo, todos os sistemas de escorregamento disponíveis são 
activados durante a deformação plástica, ainda que apenas os sistemas de escorregamento 
que apresentem tensões de corte sτ  próximas das respectivas tensões de corte críticas s0τ  
contribuam significativamente para a deformação plástica do cristal. Desta forma, são 
eliminadas as ambiguidades na selecção dos sistemas de escorregamento, possibitando o 
cálculo da evolução da textura durante a deformação plástica do policristal através da 
hipótese de Taylor ou através de esquemas auto-coerentes. 
 
2.3. Microestruturas de Deslocações 
 
Num material recristalizado, as deslocações encontram-se uniformemente 
distribuídas, definindo uma rede tridimensional designada por rede de Frank. Durante a 
deformação plástica, a densidade das deslocações aumenta dando origem a uma estrutura, 
denominada por floresta de deslocações, cujo grau de organização depende da natureza do 
material e do valor de deformação [73].  
 
As estruturas resultantes do agrupamento das deslocações podem apresentar-se sob 
diferentes formas como, por exemplo, emaranhados, células, microbandas, labirintos, 
canais, etc.. Para valores de deformação suficientemente elevados (na ordem de 0,1), as 
estruturas de deslocações mais comuns são as células de deslocações, isto é, paredes com 
uma elevada densidade de deslocações que delimitam áreas com uma baixa densidade de 
deslocações. A morfologia destas células pode variar desde a estrutura planar, definida por 
uma família de paredes paralelas (figura II.14a), à estrutura em paralelogramo, constituída 
por duas famílias de paredes de deslocações que se interceptam (figura II.14b), ou 
estruturas aproximadamente equiaxiais (figura II.14c).  












Figura II.14: Observações por microscopia electrónica de transmissão (MET) da microestrutura de 
deslocações desenvolvida no cobre policristalino com elevado tamanho de grão (D=250 µm) 
solicitado em tracção uniaxial (a e b) e em laminagem (c). Células de deslocações com morfologia 
planar (a) em paralelogramo (b) e equiaxial (c) [74,75]. 
 
Com o aumento do valor da deformação plástica, o tamanho médio das células de 
deslocações diminui, evoluindo para um valor de saturação (figura II.15a). 
Simultaneamente, ocorre uma redução progressiva da espessura das paredes celulares, no 
sentido da formação de sub-juntas de grão, e uma crescente desorientação cristalográfica 
entre células vizinhas (figura II.15b) [76-81]. 
 
 A morfologia efectivamente exibida pelas estruturas de deslocações depende do 
número de sistemas de escorregamento não complanares activados durante a deformação 
plástica: quando um ou dois sistemas de escorregamento são preferencialmente activados, 
a microestrutura de deslocações é caracterizada, respectivamente, pela presença de uma ou 
duas famílias de paredes rectilíneas paralelas aos traços dos planos dos sistemas de 
escorregamento com maior actividade; quando três ou mais sistemas de escorregamento 
a) b)
c) 






apresentam actividades elevadas, a microestrutura é caracterizada por células de 
deslocações fechadas e aproximadamente equiaxiais (ver por exemplo [74,82-85]). 
 
 
Figura II.15: Evolução do tamanho médio das células de deslocações (a) e da desorientação 
cristalográfica média entre células de deslocações (b) com o valor da deformação plástica (ε) no 
alumínio policristalino deformado em tracção uniaxial [76]. 
 
 A activação de um dado conjunto de sistemas de escorregamento é determinada 
pela orientação cristalográfica do cristal e pelo modo de solicitação imposto. Por exemplo, 
quando um monocristal orientado para escorregamento simples é solicitado em tracção 
uniaxial, a microestrutura de deslocações desenvolvida após o estágio I de deformação é 
constituída por uma ou duas famílias de paredes de deslocações paralelas aos traços dos 
planos dos sistemas de escorregamento activados. Porém, quando a solicitação imposta é a 
laminagem, desenvolvem-se células de deslocações fechadas que reflectem a ocorrência de 
processos de acomodação da deformação mais complexos, envolvendo a activação de um 
número mais elevado de sistemas de escorregamento [13,82,86-89]. 
 
 No caso dos materiais policristalinos, a microestrutura de deslocações depende 
também das tensões locais resultantes dos fenómenos de compatibilização da deformação 
entre grãos vizinhos. Estas tensões podem conduzir a um incremento da actividade em 
certos sistemas de escorregamento que, no caso de um monocristal com a mesma 
orientação e sujeito à mesma solicitação macroscópica, teriam uma actividade nula ou 
reduzida.  
A influência dos fenómenos de acomodação da deformação intragranular no 
comportamento microestrutural foi analisada em detalhe em policristais de cobre com 
diferentes tamanhos de grão solicitados em tracção uniaxial [83]. Este estudo mostrou que, 
a) b)






para grandes tamanhos de grão, era favorecido o desenvolvimento de estruturas de 
deslocações semelhantes às observadas no cobre monocristalino, ou seja, estruturas 
constituídas por paredes de deslocações paralelas aos traços de planos dos sistemas de 
escorregamento previstos activos pelo modelo de Sachs. Neste caso, a acção da 
acomodação intergranular tinha apenas expressão no desenvolvimento de estruturas de 
deslocações fechadas num pequeno volume definido junto às fronteiras de grão. Pelo 
contrário, nos grãos com pequeno tamanho, registou-se uma influência acentuada dos 
fenómenos de acomodação intergranular da deformação plástica que se traduziu no 





Figura II.16: Evolução do tamanho médio das células de deslocações (d) em função do valor da 
deformação plástica (ε) para diferentes tamanhos de grão (D) de cobre [83]. 
 
A homogeneidade da deformação intragranular é outra característica 
microestrutural influenciada pelo tamanho médio de grão do material: um grande tamanho 
de grão favorece a divisão do grão em volumes elementares, cuja deformação é assegurada 
através da activação de diferentes conjuntos de sistemas de escorregamento (figura II.17); 
nos grãos com pequeno tamanho, as tensões suplementares associadas à compatibilização 
da deformação entre os domínios favorecem uma maior homogeneidade da deformação 
intragranular [86,90,91]. 
  








Figura II.17: Representação esquemática da divisão de um grão em domínios [90]. 
 
2.4. Comportamento Mecânico 
 
Como foi referido nas secções precedentes, a análise do comportamento mecânico 
dos materiais metálicos requer o estabelecimento da relação entre o estado de 
tensão/deformação macroscópico e o estado de tensão/deformação microscópico definido 
ao nível de cada grão. No caso desta relação ser efectuada através do modelo de Taylor 



















em que o primeiro termo representa a contribuição dos fenómenos de encruamento 
associados à estrutura de deslocações e o segundo termo representa a contribuição dos 
fenómenos de encruamento associados à evolução da textura cristalográfica do policristal.   
 
2.4.1. Influência da Estrutura 
 
As fronteiras de grãos presentes nos policristais constituem obstáculos dificilmente 
transponíveis pelas deslocações móveis que participam na acomodação da deformação 
plástica. Partindo da expressão (II.11), que traduz a evolução da taxa de multiplicação de 
deslocações num monocristal, é possível deduzir a evolução da taxa de encruamento de um 






policristal em função do percurso livre médio associado à floresta de deslocações ( ρΛ )  e à 




































em que  (D) é tamanho médio do grão. 
 
Por outro lado, admitindo que a textura cristalográfica não evolui durante a 
deformação e tendo em conta as expressões (II.8) a (II.12), é possível decompor a taxa de 
encruamento de policristais em dois termos distintos: um relativo ao comportamento do 











MonoPoli ><+==  
 
(II.38)
em que ( )Mono2Mono d/d γτθ M=  e ( )Monod/d γτ  representa a taxa de encruamento do 
monocristal dada pela expressão (II.13). 
 
Numa representação de σθ em função de σ (figura II.18), o termo relativo à 
influência do tamanho de grão torna-se independente do valor da tensão e a expressão 
anterior define uma parábola com origem num valor que é inversamente proporcional ao 
tamanho de grão.  
 
No início da deformação plástica a taxa de encruamento do policristal é, 
fundamentalmente, determinada pelo termo que representa a contribuição do tamanho de 
grão. Neste caso, a integração da equação (II.38) conduz a uma dependência entre os 
valores de tensão (σ ) e do tamanho de grão (D) próxima da expressão proposta por Hall e 









em que 0σ ′  e K ′  são constantes que dependem do material. 







Figura II.18: Evolução teórica (a) e experimental (b) de σθ com σ para o cobre policristalino com 
tamanho de grão igual a 20 µm solicitado em tracção uniaxial [92]. 
 
Com o aumento do valor de deformação, a densidade de deslocações acumuladas 
no material aumenta rapidamente e o comportamento mecânico do policristal passa a ser 
progressivamente determinado pelo valor do percurso livre médio ( ρΛ ) associado à 
densidade da floresta de deslocações. Em termos microestruturais, este período de 
deformação é caracterizado pela organização das deslocações em estruturas celulares com 
dimensões progressivamente menores  (figura II.19).  
 
 
Figura II.19: Evolução do valor da tensão real (σ) e do tamanho médio das células de deslocações (d) 
em função do valor de deformação plástica (ε) (a) e da tensão real (σ) em função do inverso do 
tamanho médio (1/d) das células de deslocações (b) desenvolvidas no aço ferrítico-pearlítico AISI 
4340 solicitado em tracção uniaxial [95]. 
 
Estas alterações microestruturais foram objecto de análise nos trabalhos de 
Kuhlmann-Wilsdorf que propôs uma relação entre o comportamento mecânico e a 
evolução do tamanho médio das células de deslocações. De acordo com esta hipótese, 
a) b)
a) b)






conhecida por Low Energy Distribution Structures (LEDS), a distribuição heterogénea das 
deslocações resulta da tendência natural dos materiais em minimizarem a energia elástica 
associada aos  campos de tensão das deslocações, sendo o percurso livre médio das 
deslocações móveis proporcional à distância média entre as paredes das células de 
deslocações [96-102]. 
Esta hipótese é contrariada por estudos realizados no aço policristalino 
[73,103,104], que mostram que a tensão de escoamento não é controlada pelo tamanho 
médio das estruturas de deslocações. Nomeadamente, apesar das estruturas de deslocações 
desenvolvidas durante solicitações a baixa temperatura e à temperatura ambiente 
apresentarem morfologias bastante distintas (distribuição homogénea a temperaturas 
negativas e estruturas celulares à temperatura ambiente), foi observado que o 
comportamento mecânico do aço na recarga era idêntico.  
 
2.4.2. Influência da Textura Cristalográfica 
  
A distribuição das orientações cristalinas dos policristais condiciona a actividade 
relativa dos sistemas de escorregamento e, consequentemente, a rotação da rede cristalina 
associada aos mecanismos de deformação plástica por escorregamento que intervêm ao 
nível dos grãos. Por outras palavras, a textura cristalográfica influencia o comportamento 
plástico dos policristais e, simultaneamente, a sua própria evolução durante a deformação. 
 
Para uma dada trajectória de deformação, a influência da textura cristalográfica no 
comportamento mecânico dos materiais pode ser, quantitativamente, caracterizada através 
do valor médio do factor de Taylor do policristal ( >< M ). Em particular, uma evolução 
positiva deste valor durante a deformação plástica representa uma contribuição crescente 
da textura cristalográfica para a taxa de encruamento do material. Pelo contrário, uma 
evolução negativa de >< M  caracteriza um amaciamento textural que, no limite, pode 
conduzir à rotura precoce do material. 
Porém, a determinação da evolução do valor médio do factor de Taylor requer a 
utilização de técnicas de análise de texturas combinadas com modelos policristalinos que 
permitam prever a evolução da orientação cristalográfica dos cristais durante a deformação 
plástica. Apesar de nos últimos anos se ter assistido ao desenvolvimento de modelos de 






simulação da textura cristalográfica cada vez mais precisos, a maioria dos estudos 
realizados dizem respeito a monocristais ou consideram apenas os efeitos da orientação 
cristalográfica dos grãos na anisotropia da tensão limite de elasticidade dos policristais. 
Um exemplo particularmente ilustrativo é o estudo realizado por  Jensen e Hansen 
[105]. Neste trabalho, submeteram-se chapas de alumínio a pré-deformação em laminagem 
até valores diferentes de deformação equivalente. Da chapa pré-deformada maquinaram-se 
provetes para solicitação em tracção uniaxial segundo diferentes orientações, com o 
objectivo de determinar o valor da tensão limite de elasticidade e, consequentemente, a 
anisotropia da chapa. Simultaneamente, foi determinada a textura cristalográfica e 
calculado o valor médio do factor de Taylor para as diferentes orientações investigadas. Os 
resultados essenciais obtidos nesse estudo são apresentados na figura II.20.  
 
 
Figura II.20: Anisotropia exibida por uma chapa de alumínio com tamanho médio de grão igual a 235 
µm pré-deformada em laminagem até diferentes valores de deformação equivalente (εp) [105]. a) 
Evolução da tensão limite de elasticidade na recarga ( 0σ ) com o ângulo (Θ) formado pela direcção 
tracção e a direcção de pré-deformação; b) secções no espaço de Euler com 2ϕ =45º da função de 
distribuição das orientações cristalinas; c) evolução do valor médio do factor de Taylor >< M ; d) 
evolução da razão 0σ / >< M . 
 
Como se pode verificar, para valores de pré-deformação baixos (εp=0,11 e 0,20) o 
comportamento anisotrópico das chapas é, fundamentalmente, determinado pela estrutura 
de deslocações desenvolvida durante a laminagem, apresentando as curvas Θσ −0  e 
b) c) d) a) 






Θσ −M/0  evoluções semelhantes. Pelo contrário, para valores elevados de pré-
deformação (εp=2,0) a contribuição da estrutura torna-se menos significativa e os valores 
de M/0σ  praticamente não evoluem com Θ. Neste caso, a anisotropia tem 
essencialmente origem na textura cristalográfica desenvolvida durante a laminagem.  
 
2.4.3. Influência da Alteração da Trajectória de Deformação 
 
Durante as operações de enformação por deformação plástica, os materiais são 
geralmente submetidos a trajectórias de deformação não lineares. A avaliação dos efeitos 
produzidos pela alteração da trajectória de deformação na formabilidade dos metais 
envolve, geralmente, ensaios sequenciais em que, após uma pré-deformação, o material é 
de novo solicitado segundo uma nova trajectória de deformação. Nestas condições, a 
formabilidade dos metais pode ser avaliada com recurso às curvas limites de estampagem 
[106-109], das quais se apresenta um exemplo na figura II.21. 
Cada curva assim representada possui uma grande utilidade prática para a 
optimização das operações industriais de estampagem, dado que traduz as relações entre as 
deformações macroscópicas máxima (ε11) e mínima (ε22) no plano da chapa a partir das 
quais ocorre o início da estricção localizada para uma determinada trajectória de 
deformação. 
 
Figura II.21: Curvas limites de estampagem em trajectórias de deformação simples (linhas contínuas) 
e complexas (linhas a tracejado) obtidas numa chapa de aço [106]. 






2.4.3.1. Evolução da Tensão de Recarga 
 
Os materiais metálicos pré-deformados apresentam, durante a recarga, 
comportamentos mecânicos que, em função da tensão limite de elasticidade e da 
deformação homogénea, podem ser agrupados nos três tipos representados 
esquematicamente na figura II.22 [110-112]: 
 
 
Figura II.22: Curvas tensão (σ)-deformação plástica (ε) típicas obtidas em tracção uniaxial de 
materiais pré-deformados. εp – Valor de pré-deformação. 
 
O primeiro tipo de comportamento corresponde à curva a) e tem a particularidade 
da tensão limite de elasticidade na recarga ser inferior à tensão registada na pré-
deformação. Neste caso, a deformação plástica homogénea total não sofre variações 
significativas. Este comportamento é típico em materiais sujeitos a inversões do sentido da 
carga, designados por testes Bauschinger. O segundo tipo de comportamento é ilustrado 
pela curva b), na qual a tensão limite de elasticidade na recarga é superior à tensão obtida 
na pré-deformação. Para esta situação, verifica-se a ocorrência de uma estricção precoce e 
a consequente rotura do material. O comportamento mecânico traduzido pela curva c) é 
semelhante ao descrito pela curva b) mas a rotura do material ocorre apenas para valores 
de deformação plástica próximos dos obtidos sem pré-deformação. 






A ocorrência de um ou outro tipo de comportamento depende de diversos factores 
entre os quais se destacam a natureza do material, o valor de pré-deformação e a amplitude 
da alteração da trajectória de deformação. 
 
2.4.3.2. Influência do Valor de Pré-Deformação 
 
Todos os materiais metálicos apresentam, para uma dada alteração da trajectória de 
deformação, um valor crítico de pré-deformação a partir do qual se observa uma 
diminuição brusca da aptidão do material à deformação plástica. Por exemplo, no caso dos 
aços macios solicitados segundo sequências ortogonais de tracção uniaxial, o valor crítico 
de pré-deformação é aproximadamente 0,1 [113-115]. No entanto, para o cobre solicitado 
nas mesmas condições esse valor é de 0,18 [116,117]. 
 
 
Figura II.22: Efeito do valor de pré-deformação no valor da deformação plástica homogénea residual 
no aço macio deformado segundo trajectórias ortogonais de tracção-tracção [113]. 
 
 
2.4.3.3. Influência da Amplitude da Alteração da Trajectória de 
Deformação 
 
A amplitude da alteração da trajectória de deformação pode ser caracterizada 
através do co-seno do ângulo definido no espaço das deformações pelos vectores 
associados às duas deformações sucessivas [118,119]: 
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em que pε  e ε  são, respectivamente, os tensores das deformações de pré-deformação e de 
recarga. O valor de α varia entre 1 (situação em que não existe alteração da trajectória de 
deformação) e -1 (situação em que o sentido de aplicação da carga é invertido, i.e., em 
testes Bauschinger). 
Na figura II.24 é mostrada a influência do parâmetro α no valor da tensão limite de 




Figura II.24: Evolução do valor da tensão de recarga normalizada (σr/σp) (a) e da deformação residual 
uniforme (εr) (b) com o parâmetro α  para o cobre policristalino com tamanho de grão de 20µm 
deformado em sequências de tracção uniaxial-tracção uniaxial (T-T), laminagem-tracção uniaxial
(L-T), expansão biaxial simétrica-tracção uniaxial (E-T) e corte-tracção uniaxial (C-T). σr  - Tensão 
limite de elasticidade na recarga, considerada como sendo a tensão extrapolada à origem; σp - tensão 
de referência alcançada durante a pré-deformação [116]. 
a) 
b) 






Análises baseadas em modelos de deformação plástica [118-120] mostraram que a 
evolução da tensão de recarga normalizada com a amplitude da alteração da trajectória de 
deformação depende da natureza e do número dos sistemas de escorregamento activados 
durante as duas trajectórias de deformação. Na realidade, no caso do cobre policristalino, 
estes estudos [74,116] permitiram concluir que a activação de novos sistemas de 
escorregamento ocorre principalmente para amplitudes de alteração de trajectórias  tais que 
α≤0,25. Porém, para valores de α negativos o seu efeito na tensão de recarga é contrariada 
pela reactivação em sentido oposto de alguns sistemas de escorregamento previamente 
activados durante a primeira trajectória de deformação (efeito pseudo-Bauschinger). Para 
alterações de trajectória com valores de α próximo de zero, o número de sistemas inactivos 
durante a pré-deformação (sistemas latentes) e activados durante a trajectória de recarga 
atinge um valor máximo que justifica o maior incremento registado na tensão de recarga. 
 
2.4.3.4.  Evolução da Microestrutura de Deslocações 
 
A microestrutura de deslocações no início da recarga é caracterizada por um 
período transitório durante o qual ocorre o rearranjo das estruturas de deslocações 
desenvolvidas durante a primeira trajectória de deformação. Durante esta etapa, as paredes 
de deslocações criadas durante a pré-deformação dissolvem-se (no caso de testes 
Bauschinger) e reorganizam-se progressivamente de acordo com a microestrutura típica da 
segunda trajectória de deformação (ver por exemplo [74,82,89,121-123]). 
No entanto, em determinadas condições de solicitação, a reorganização gradual da 
estrutura de pré-deformação pode envolver fenómenos de localização intragranular da 
deformação através da formação de microbandas (figura II.25) [124-130]. Estas estruturas3 
têm o aspecto de longas e finas paredes duplas de deslocações (separadas por uma 
distância na ordem de 0,2 a 0,4 µm) orientadas segundo os traços de planos de 
escorregamento activos e com uma intensa deformação de corte no seu interior 
(evidenciada, muitas vezes, por cortes na estrutura previamente formada ou nas fronteiras 
de grão) que testemunha a ocorrência de um intenso escorregamento localizado de 
deslocações. 
                                                 
3 Por vezes designadas por microbandas de segunda geração. 













Figura II.25: Microbandas (assinaladas por setas) desenvolvidas durante a recarga do aço deformado 
em trajectórias complexas de laminagem-corte. A deformação de corte associada às microbandas é 
visível através de cortes na fronteira de grão. Na figura encontra-se representado o traço do plano 
pertencente ao sistema de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). As setas duplas 
indicam a direcção e o sentido do ensaio de corte. 
 
O desenvolvimento de microbandas durante a recarga ocorre quando são 
verificadas simultaneamente as seguintes condições [89,128,130]: i) na recarga a 
actividade de um sistema de escorregamento é muito superior à de qualquer outro sistema 
não complanar; ii) o sistema de forte actividade na recarga corresponde a um sistema 
latente (inactivo) durante a primeira trajectória de deformação. A primeira condição é 
favorecida quando a influência da acomodação intergranular é reduzida, ou seja, em 
agregados com grande tamanho de grão. A segunda condição é função da amplitude da 
alteração da trajectória de deformação e é favorecida em sequências de deformação 
caracterizadas por valores do parâmetro α próximos de zero, nomeadamente, laminagem-
tracção uniaxial com a direcção de laminagem perpendicular ao eixo de tracção, tracção 
uniaxial-tracção uniaxial com os eixos principais de deformação definindo um ângulo de 
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O presente trabalho teve como objectivo fundamental o estudo dos mecanismos 
físicos que se encontram na origem da instabilidade plástica em chapas metálicas 
policristalinas solicitadas em trajectórias de deformação simples e complexas. 
Para o efeito, foram investigados dois metais particularmente relevantes na 
indústria de enformação por deformação plástica: o aço e o alumínio. De forma a favorecer 
o desenvolvimento de microestruturas de deslocações bem definidas, que facilitasse a sua 
análise, e eliminar o efeito da presença de precipitados como fonte potencial de 
instabilidades plásticas, os materiais seleccionados foram o aço com baixo teor em carbono 
e uma liga de alumínio com pureza comercial. Adicionalmente, a selecção destes materiais 
permitiu estudar o efeito da textura cristalográfica inicial, da energia da falha de 
empilhamento e da simetria cristalina no comportamento mecânico, microestrutural e 
textural  durante os processos de enformação por deformação plástica. 
As trajectórias simples analisadas foram a laminagem, a tracção uniaxial e o corte; 
as trajectórias complexas contemplaram a laminagem-tracção uniaxial e a laminagem-
corte. O comportamento mecânico dos materiais foi caracterizado com recurso a ensaios de 
tracção uniaxial ou corte simples, de acordo com o tipo de trajectória analisada. A 
evolução da microestrutura de deslocações e da textura cristalográfica das chapas durante a 
deformação foi caracterizada, respectivamente, através de  observações por microscopia 
electrónica de transmissão (MET) e difracção de raios-X. Estas análises foram 
complementadas com cálculos realizados através do modelo viscoplástico auto-coerente. 
 
 





1. MATERIAIS UTILIZADOS 
1.1. Chapa de Aço 
 
A chapa de aço utilizada, cuja composição química é apresentada na tabela III.1, foi 
fornecida pela empresa Sollac (França) com uma espessura de 1 mm no estado laminado a 
frio e recozido. Os grãos apresentavam uma forma aproximadamente equiaxial sendo o seu 
tamanho médio de 20 µm. 
 
Tabela III.1: Composição química elementar da chapa de aço 4 . 
Elemento C Mn P S N Al Si 
% Ponderal 0,046 0,261 0,012 0,01 0,004 0,043 0,04 
 
A análise das figuras de polos {200} e {110} obtidas no plano da chapa (figura 
III.1) mostrou a presença de uma textura cristalográfica do tipo fibra {111}<uvw> (fibra γ) 
com reforço do componente {111}<110>, frequentemente associada à textura de 





Figura III.1: Figuras de polos {200} e {110} obtidas na chapa inicial de aço. D.L. – Direcção de 
laminagem inicial da chapa; D.T.- Direcção transversal. 
                                                 
4 Valores limite superior fornecidos pelo produtor. 
{200} {110} 





1.2. Chapa de Alumínio 
 
O segundo material investigado foi uma liga de alumínio da série 1050 cuja 
composição química elementar é apresentada na tabela III.2. A chapa foi fornecida pela 
empresa Alcoa (E.U.A.) no estado laminado, com uma espessura de 3 mm e um tamanho 
médio de grão de aproximadamente 30 µm. A análise da textura (figura III.2) mostrou uma 
acentuada orientação cristalográfica dos grãos do material segundo o componente de 
textura cubo {100}<100>. 
 
Tabela III.2: Composição química elementar da chapa de alumínio 5 . 
Elemento Si Fe Cu Mn Mg Cr Ni Zn Ti Ga V 






Figura III.2: Figuras de polos {200} e {111} obtidas na chapa inicial de alumínio. D.L. – Direcção 
de laminagem inicial da chapa; D.T.- Direcção transversal. 
 
                                                 
5 Valores limite superior fornecidos pelo produtor. 
{200} {111} 





2. TRATAMENTOS TÉRMICOS 
 
Para obter amostras recristalizadas com diferentes tamanhos de grão, foram 
realizados tratamentos térmicos a várias temperaturas. As condições utilizadas nestes 
tratamentos e os tamanhos médios de grão obtidos para cada material encontram-se 
reunidas na tabela III.3. 
 
Tabela III.3: Condições experimentais utilizadas nos tratamentos 
térmicos realizados. D – Tamanho médio de grão obtidos após o 
tratamento; Tmáx - temperatura máxima; t - tempo de patamar à 
temperatura máxima. 
Material D (µm) Tmáx (ºC) t (min) Atmosfera 
40 900 180  
Aço 
80 950 180 
 
Argon 
30 340 45 
50 400 60 
 
Alumínio 
80 600 60 
 
Vácuo (10-4 Pa) 
 
 
A análise das figuras de polos obtidas após o recozimento permitiu verificar que os 
tratamentos térmicos não promovem alterações significativas das texturas cristalográficas 
iniciais dos materiais. De facto, a orientação cristalográfica dos grãos de aço após 
recozimento a 950 ºC (figura III.3) continua a ser caracterizada pela presença da fibra-γ 
reforçada no componente {111}<110> e as texturas da chapa de alumínio recozidas a 
340ºC, 400ºC e 600ºC (figuras III.4 a III.6) são dominadas pelo componente de textura 
cubo {001}<001>. 
 








Figura III.3: Figuras de polos {200} e {110} obtidas na chapa de aço após tratamento térmico à 
temperatura de 950 ºC durante 180 min (D=80 µm). D.L. – Direcção de laminagem inicial da 




Figura III.4: Figuras de polos {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio após tratamento 
térmico à temperatura de 340 ºC durante 45 min (D=30 µm). D.L. – Direcção de laminagem inicial 
da chapa; D.T.- Direcção transversal. 
{200} {111} 
{200} {110} 








Figura III.5: Figuras de polos {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio após tratamento 
térmico à temperatura de 400 ºC durante 60 min (D=50 µm). D.L. – Direcção de laminagem inicial 





Figura III.6: Figuras de polos {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio após tratamento 
térmico à temperatura de 600 ºC durante 60 min (D=80 µm). D.L. – Direcção de laminagem inicial 
da chapa; D.T.- Direcção transversal. 
{200} {111} 
{200} {111} 





3. DETERMINAÇÃO DO TAMANHO MÉDIO DE GRÃO 
 
O tamanho médio de grão das chapas antes e após tratamento térmico foi 
determinado pelo método da comparação segundo a norma ASTM, com base em 
observações por microscopia óptica realizadas no plano das chapas. Para o efeito, foram 
utilizadas amostras com 3x3 cm submetidas a desbaste mecânico numa das faces, até 
aproximadamente metade da sua espessura inicial, com lixas de carboneto de silício de 
granulometria progressivamente menor. As superfícies resultantes foram em seguida 
sujeitas a polimento electrolítico e ataque químico (no caso das amostras de aço) ou ataque 
electrolítico (no caso das amostras de alumínio) para revelação das fronteiras dos grãos. Na 
tabela III.4 são apresentadas as condições utilizadas nos polimentos electrolíticos e na 
revelação das fronteiras dos grãos de ambos os materiais.  
 
Tabela III.4: Condições utilizadas no polimento electrolítico e na revelação das fronteiras de 
grão para determinação do tamanho médio de grão. 
Material Etapa Solução Tempo (s) Tensão (V) 
 
Polimento 
5% (vol.) de ácido perclórico 










Imersão da superfície polida 
numa solução constituída por 2% 
(vol.) de ácido nítrico concentrado 





Polimento 40 10  
Alumínio 
Revelação 
25% (vol.) de ácido nítrico 
concentrado a 60% e metanol 120 2 
 
4. ENSAIOS MECÂNICOS 
 
Neste trabalho foi investigado o comportamento mecânico das chapas de aço e de 
alumínio durante deformações simples de laminagem, de tracção uniaxial e de corte e 
durante as deformações sequenciais de laminagem-tracção uniaxial, laminagem-corte e 
tracção uniaxial-corte. Todos os ensaios foram realizados à temperatura ambiente tendo-se 
utilizado o valor de deformação plástica equivalente segundo von Mises para 
compatibilizar os resultados obtidos segundo os diferentes modos de solicitação [133]:  
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 Nos ensaios sequenciais, a amplitude da alteração da trajectória de deformação foi 




A deformação em laminagem foi realizada em provetes com 150 mm de 
comprimento por 60 mm  de largura até diferentes valores de deformação plástica 














onde 0l e l  são, respectivamente, a espessura inicial e final da chapa. A velocidade de 
deformação (ε ) imposta nestes ensaios foi aproximadamente igual a 5 s-1 
 
4.2. Ensaios de Tracção Uniaxial 
 
Nos ensaios de tracção uniaxial foram utilizados provetes maquinados a partir das 
chapas iniciais (trajectórias de deformação simples) e a partir das chapas pré-deformadas 
(trajectórias de deformação complexas). Todos os ensaios foram realizados em provetes 
ISO 50 (75 mm de comprimento útil e 12,5 mm de largura), com  uma velocidade de 
deslocamento do travessão móvel constante e o alongamento foi medido com recurso a um 
extensómetro. A partir dos valores de carga (F) e de alongamento, registados por um 
sistema de aquisição automática, foram determinadas as curvas tensão verdadeira (σ)- 





















em que l0 e l são, respectivamente, as distâncias inicial e após deformação plástica entre 
pontos do extensómetro e A0 a área da secção inicial do provete. 





Dado que ambos os materiais investigados apresentavam, à temperatura ambiente, 
uma sensibilidade à velocidade de deformação bastante reduzida (m≈10-2) [73,104,134-
136], considerou-se que o início da instabilidade plástica ocorria, de acordo com o critério 
de Considère (ver anexo 1), no ponto de carga máxima. 
 
A anisotropia da deformação das chapas durante estes ensaios foi caracterizada 









sendo ε22 e ε33, respectivamente, os valores de deformação plástica verdadeira segundo a 
largura e a espessura das chapas. O valor deste parâmetro foi calculado através da 
determinação da inclinação média (s) da curva que representa a evolução dos valores de 
deformação plástica verdadeira segundo a largura (ε22) e o comprimento (ε11) dos provetes 











4.3. Ensaios de Corte 
 
Nos ensaios de corte foi utilizada uma máquina de ensaios de tracção equipada com 
um sistema especial de amarras (figura III.7a) e um transdutor que permitiu a medição 
contínua do deslocamento relativo entre os dois lados da amostra (∆y)  por acção da carga 
aplicada (F) (figura III.7b). Este sistema de amarras é constituído por dois blocos rígidos 
que fixam a amostra e que se movem paralelamente em sentidos opostos quando o 
travessão da máquina de ensaios é movimentado. Uma descrição mais detalhada do 
sistema pode ser encontrada em [137 e138]. 
 
A tensão de corte τ foi obtida dividindo a força (F) exercida durante a deformação 
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(γ=∆y/x) foi determinada através da medição da distorção de um conjunto de linhas 





Figura III.7: a) Dispositivo utilizado nos ensaios de corte; b) Representação esquemática da 
geometria das amostras após deformação. 
 
 
5. OBSERVAÇÕES POR MICROSCOPIA ELECTRÓNICA DE TRANSMISSÃO 
 
As observações microestruturais foram realizadas por microscopia electrónica de 
transmissão (MET) num microscópio Hitachi H9000-NA, operando com uma tensão de 
aceleração de 300 kV. As amostras utilizadas nestas observações foram preparadas por 
desbaste mecânico em ambas as faces com lixas de carboneto de silício sucessivamente 
mais finas. Das amostras resultantes foram cortados, com um punção, discos com 3 mm de 
diâmetro que, de seguida, foram submetidos a um processo de polimento electrolítico em 
ambas as faces até à perfuração. As condições utilizadas nos polimentos electrolíticos de 
ambos os materiais encontram-se descritas na tabela III.5. 
 
a) b)





Para a identificação das orientações macroscópicas das amostras nas imagens 
obtidas foi definida uma direcção de referência cuja orientação, relativamente ao eixo do 
porta-amostras, foi mantida constante durante as observações. Para todas as imagens das 
microestruturas de deslocações foram também obtidos os respectivos difractogramas que 
permitiram identificar da orientação cristalográfica das paredes de deslocações e calcular o 
valor do factor de Schmid (m) dos sistemas de escorregamento ({110}<111> e 
{112}<111>, no caso do aço, e {111}<110>, no caso do alumínio) segundo o modelo de 
Sachs (ver anexo 3). 
 
Tabela III.5: Condições experimentais utilizadas no processo de polimento 
electrolítico das amostras preparadas para observação por microscopia 
electrónica de transmissão. 
Material Solução Tensão (V) 
 
Aço 
5% (vol.) de ácido perclórico concentrado a 60% e 











6. DETERMINAÇÃO DA TEXTURA CRISTALOGRÁFICA 
 
A textura cristalográfica das amostras foi determinada a partir das figuras de polos 
obtidas por difracção de raios-X em áreas com 5 mm de diâmetro de amostras previamente 
submetidas a um processo de desbaste mecânico e de polimento electrolítico como o 
descrito no ponto 3. Nestas análises, foi utilizado um difractómetro Philips, modelo X’pert, 
equipado com goniómetro de texturas que permitiu a determinação da intensidade ( ( )
{ }hklI ηχ , ) 
da radiação X difractada pelos planos cristalográficos {200} e {110} (no caso das chapas 
de aço) ou  {200} e {111} (no caso das chapas de alumínio) em função da orientação 
macroscópica (χ,η) (com 0º≤χ≤80º, 0º≤η<360º e ∆χ=∆η=5º) das amostras. 
 
Após a correcção da influência do ângulo de incidência do feixe de raios-X na 
intensidade difractada pelas amostras, que envolveu a determinação da intensidade 
difractada ( ( )
{ }hklI ηχ ,0 ) em amostras sem textura obtidas a partir de pós dos materiais 





investigados, foram utilizados os métodos das harmónicas esféricas e WIMV6 (descritos no 
anexo 4) para normalizar e expandir as figuras de polos para valores de 80º<χ≤90º. Este 
último método foi também utilizado para determinar as funções de distribuição das 
orientações cristalinas f(Φ), cujas representações através de secções do espaço de Euler 
com valores de ϕ2 constantes são apresentadas no anexo 5. 
 
7. MODELO VISCOPLÁTICO AUTO-COERENTE 
 
O modelo viscoplástico auto-coerente proposto por Lebenshon e Tome7  
(apresentado no anexo 6) foi utilizado, essencialmente, para avaliar a contribuição da 
evolução da textura cristalográfica durante a deformação plástica para o comportamento 
mecânico exibido pelas chapas. Para o efeito, foram utilizados conjuntos discretos 
constituídos por 1000 orientações cristalinas, obtidos a partir das respectivas funções de 
distribuição das orientações cristalinas f(Φ), para prever a evolução da textura 
cristalográfica e do valor médio do factor de Taylor (<M>) (definido pela razão entre os 
valores da tensão macroscópica equivalente prevista pelo modelo e a tensão de  corte 
crítica dos sistemas de escorregamento) com o valor de deformação plástica. 
Nestes cálculos, considerou-se que o escorregamento ocorria nos  sistemas 
{110}<111> e {112}<111> (no caso do aço) e {111}<110> (no caso do alumínio) e que a 
tensão de corte crítica era constante e unitária para todos os sistemas de escorregamento. 
Foi utilizado o módulo viscoplástico tangente para relacionar os estados de tensão e de 
deformação e considerou-se que o valor do expoente η da relação constitutiva viscoplástica  
(II.37) era igual a 19. Na tabela II.6 são apresentadas as condições fronteira utilizadas nos 
cálculos efectuados. 
 
                                                 
6 Na análise das texturas foi utilizado o pacote de software “The Preferred Orientation Package  - 
Los Alamos” (popLA) disponibilizado pelo Center for Materials Science, Los Alamos National 
Laboratory, E.U.A. [48]. 
 
7 O código do modelo viscoplástico auto-coerente utilizado foi gentilmente disponibilizado por R. 
Lebenshon [69,139]. 





Tabela III.6: Condições fronteira impostas nos cálculos realizados 




Tensor das velocidades de 
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1. TRAJECTÓRIAS DE DEFORMAÇÃO SIMPLES 
 


















1.1. COMPORTAMENTO DO AÇO DEFORMADO EM 
LAMINAGEM 
 


















Os processos industriais de enformação por deformação plástica foram, nos últimos 
anos, objecto de grande desenvolvimento, permitindo responder de modo eficaz à 
necessidade crescente de produção de peças metálicas com formas cada vez mais 
complexas, com tolerâncias dimensionais mais exigentes e custos reduzidos. Tal tarefa 
exige uma selecção criteriosa dos materiais utilizados e uma definição optimizada dos 
parâmetros operatórios destes processos. Neste contexto, a formulação de modelos 
constitutivos de previsão e controlo da formabilidade dos materiais metálicos revestem-se, 
actualmente, de grande interesse tecnológico. 
 
A maioria dos modelos constitutivos existentes baseia-se numa abordagem 
exclusivamente macroscópica, segundo a qual o material é tratado como um meio contínuo 
e homogéneo e o seu comportamento descrito por uma série de equações empíricas  
dependentes de parâmetros ajustáveis e sem significado físico preciso. Neste caso, a 
extrapolação dos resultados para valores de deformação compatíveis com os registados nos 
processos de fabrico é insegura, uma vez que os mecanismos físicos da deformação 
plástica não são tomados em consideração. Consequentemente, a obtenção de descrições 
mais precisas do comportamento dos metais durante os processos de enformação por 
deformação plástica exige uma análise baseada nos mecanismos físicos envolvidos e uma 
compreensão da forma como estes condicionam as propriedades mecânicas dos metais. 
 
 






Os eventos físicos associados à deformação plástica de monocristais foram objecto 
de vários estudos (ver por exemplo [15-25,31,140-142]) e, actualmente, encontram-se 
razoavelmente bem compreendidos. No caso dos agregados policristalinos existem ainda 
muitas questões em aberto relacionadas com a complexidade dos efeitos associados à 
existência de fronteiras de grão e à orientação cristalográfica dos grãos.  
 
Entre os processos de enformação por deformação plástica de produtos metálicos 
em chapa, a laminagem desempenha um papel de especial destaque tecnológico. Por esta 
razão, o comportamento de policristais, especialmente os de simetria C.F.C. como o 
alumínio, o níquel e o cobre, durante a solicitação de laminagem têm sido bastante 
investigados [81,86,88,143-151]. No entanto, no caso dos metais com simetria C.C.C., não 
foi realizado qualquer estudo sistemático sobre o efeito dos fenómenos de acomodação 
intergranular na evolução da estrutura de deslocações e da textura cristalográfica. O 
objectivo deste trabalho é, precisamente, aprofundar o nível de conhecimentos nesta área. 
Em particular, é efectuada uma análise comparativa entre o comportamento exibido pela 
chapa de aço e o comportamento dos metais de simetria C.F.C. no que diz respeito à 
morfologia, homogeneidade e dimensões das estruturas de deslocações. 
 
1.1.1. Procedimento Experimental 
 
Neste trabalho foram utilizadas chapas de aço com tamanhos médios de grão (D) de 
20 µm, 40 µm e 80 µm. A laminagem foi realizada em provetes rectangulares com 150 mm 
de comprimento e 60 mm de largura até valores de deformação equivalente segundo von 
Mises (ε) compreendidos entre 0,05 e 1. Em todos os ensaios a direcção de solicitação foi 
paralela à direcção de laminagem inicial da chapa. As evoluções da microestrutura de 
deslocações e da textura cristalográfica durante a deformação foram caracterizadas, 
respectivamente, através de observações por microscopia electrónica de transmissão e 
análise das figuras de polos {200} e {110} obtidas por difracção de raios-X. Todas as 
análises foram realizadas no plano da chapa. 
 
 






1.1.2. Resultados e Discussão 
 a)  Evolução da Microestrutura de Deslocações 
 
A caracterização da microestrutura de deslocações desenvolvida durante a 
laminagem das chapas com diferentes tamanhos de grão foi realizada após valores de 
deformação plástica equivalente iguais a 0,05, 0,1, 0,15, 0,35, 0,6, 0,8 e 1. As observações 
realizadas mostraram que a estrutura de deslocações evolui durante o processo de 
deformação plástica sendo esta evolução independente do tamanho de grão da chapa. Em 
particular, para os diferentes tamanhos de grão investigados não foram observadas 
diferenças significativas ao nível da morfologia, homogeneidade e dimensões das 
estruturas celulares. 
 
Para baixos valores de deformação plástica (ε≤0,15), a microestrutura de 
deslocações é caracterizada por uma distribuição aproximadamente uniforme de segmentos 











Figura IV.1: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida no interior 
de um grão com D=20 µm após um valor de deformação plástica equivalente igual a 0,15. D.L. - 
Direcção de laminagem. 
 
Para um valor de deformação plástica equivalente igual a 0,35, a maioria dos grãos 
analisados apresenta células de deslocações alongadas com paredes bem definidas (figura 
 






IV.2). No entanto, em regiões próximas da fronteira de grão foram observadas estruturas 











Figura IV.2: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida no interior 
de um grão com D=40 µm após um valor de deformação plástica equivalente igual a 0,35. D.L. - 









Figura IV.3: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na zona de 
fronteira de um grão com D = 20 µm após um valor de deformação plástica equivalente igual a 
0,35. D.L. - Direcção de laminagem. 
 
Com o aumento do valor de deformação plástica (ε=0,6), a deformação dos grãos 
ocorre de uma forma mais homogénea através da activação preferencial, em todo o grão, 
 






de uma família de células de deslocações alongadas (figura IV.4). Por vezes, observou-se a 
propagação destas paredes a grãos vizinhos com orientações cristalográficas semelhantes 











Figura IV.4: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida no interior 
de um grão com D=40 µm após um valor de deformação plástica equivalente igual a 0,6. D.L. - 












Figura IV.5: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na zona de 
fronteira de grãos com orientação cristalográfica semelhante após um valor de deformação 
plástica equivalente igual a 0,6 (D = 40 µm). D.L. - Direcção de laminagem. 
 






Para valores de deformação plástica superiores a 0,6, a estrutura celular evolui 
progressivamente no sentido da formação de sub-grãos com desorientação cristalográfica 














Figura IV.6: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida no interior 
de um grão com D=20 µm após um valor de deformação plástica equivalente igual a 1. D.L. - 
Direcção de laminagem. 
 
A laminagem é uma das trajectórias de deformação em que os mecanismos de 
acomodação da deformação plástica apresentam maior complexidade. De facto, a 
acomodação da deformação durante este modo de solicitação conduz, de uma forma geral, 
à activação de um número relativamente elevado de sistemas de escorregamento e ao 
desenvolvimento células de deslocações fechadas. No caso dos policristais, as interacções 
intergranulares constituem um factor adicional e, por vezes, determinante no 
desenvolvimento da microestrutura de deslocações, em particular no que diz respeito às 
dimensões e homogeneidade das estruturas de deslocações.  
 
Estudos realizados sobre o comportamento microestrutural de metais de simetria 
C.F.C. solicitados em laminagem mostraram que o início da deformação é caracterizado 
pelo desenvolvimento de células de deslocações fechadas com dimensões tanto menores 
quanto menor for o tamanho do grão do material [13,75,86,88,152]. Com o aumento do 
valor de deformação, a acomodação ao nível dos grãos torna-se progressivamente mais 
 






heterogénea: nos agregados policristalinos com pequeno tamanho de grão é favorecido o 
desenvolvimento de microbandas com deformação de corte associada [88,127]; nos 
agregados policristalinos com grande tamanho de grão é favorecida a divisão dos grãos em 
domínios, isto é, em volumes elementares separados por paredes de deslocações simples ou 
duplas que acomodam a desorientação cristalográfica entre domínios adjacentes [86,143-
145]. Neste último caso, a deformação é assegurada através da activação em cada domínio 
de um número reduzido de sistemas de escorregamento o que, do ponto de vista energético, 
é favorável na medida em que permite uma redução das interacções entre deslocações e 
garante que um grupo relativamente numeroso de domínios adjacentes satisfaça a 
compatibilidade da deformação entre os grãos [86,143]. 
 
No caso do aço com baixo teor em carbono, os resultados obtidos neste trabalho 
mostram que a acomodação da deformação plástica durante a laminagem ocorre de uma 
forma substancialmente diferente. De facto, as observações microestruturais realizadas 
indicam que as incompatibilidades da deformação entre grãos vizinhos não controlam o 
desenvolvimento da microestrutura de deslocações, excepto num pequeno volume definido 
junto à fronteira dos grãos. Isto permite concluir que as tensões associadas às 
incompatibilidades da deformação entre os grãos de aço são menos importantes ou que os 
seus efeitos no desenvolvimento da microestrutura de deslocações se encontram 
confinados a volumes próximos das fronteiras de grão. A segunda diferença significativa 
entre o comportamento microestrutural do aço e dos metais C.F.C. diz respeito à 
homogeneidade da deformação intragranular e à forma como esta é afectada pelo tamanho 
médio de grão. Na realidade, as observações microestruturais realizadas mostram que, 
independentemente do tamanho de grão da chapa de aço, a deformação intragranular 
ocorre de uma forma bastante homogénea através do desenvolvimento preferencial de uma 
família de células de deslocações alongadas.  
A análise efectuada sugere que o número de sistemas de escorregamento 
disponíveis influência significativamente o processo de acomodação da deformação 
plástica dos metais. De facto, a existência de um número mais elevado de sistemas de 
escorregamento disponíveis no aço aumenta a probabilidade de alguns destes sistemas se 
apresentarem convenientemente orientados para  acomodarem a deformação local, apesar 
das diferenças de orientação entre grãos vizinhos poderem ser significativas. Assim, as 
incompatibilidades associadas à presença de fronteiras de grão são mais facilmente 
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relaxadas sem a necessidade da intervenção de fenómenos de divisão dos grãos em 
domínios ou desenvolvimento de microbandas.  
Esta hipótese é apoiada pelas diferenças observadas nas microestruturas de 
deslocações desenvolvidas no aço e no cobre solicitados em tracção uniaxial. Com efeito, 
estes estudos [83,153] mostram que a deformação do cobre com tamanho de grão igual a 
65 µm ocorre com o desenvolvimento de estruturas de deslocações constituídas por células 
de deslocações fechadas. Pelo contrário, a microestrutura de deslocações desenvolvida no 
aço com tamanho de grão igual a 14 µm é pouco perturbada pelos fenómenos de 
acomodação intergranular e caracteriza-se pela presença de uma família de paredes de 
deslocações, semelhante ao observado em monocristais ou no cobre policristalino com 
tamanho de grão de 250 µm. 
 
 b) Evolução da Textura Cristalográfica 
 
Nas figuras IV.7 a IV.14 são apresentadas as figuras de polos {200} e {110} 
obtidas nas chapas com tamanhos de grão de 20 µm e  80 µm após laminagem até valores 
de deformação equivalente iguais a 0,05, 0,2, 0,4 e 0,8.  
 





Figura IV.7: Figuras de polos experimentais {200
grão de 20 µm após um valor de deformação plás
D.T. – Direcção transversal. {110}2
 
 
} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
tica igual a 0,05. D.L. – Direcção de laminagem; 
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 } {200}  
 





Figura IV.8: Figuras de polos experimentais {200} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
grão de 20 µm após um valor de deformação plástica igual a 0,2. D.L. – Direcção de laminagem; 
D.T. – Direcção transversal. 
 




Figura IV.9: Figuras de polos experimentais {200
grão igual a 20 µm após um valor de deforma
laminagem; D.T. – Direcção transversal. {110{11063
 
 
} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
ção plástica igual a 0,4. D.L. – Direcção de 
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Figura IV.10: Figuras de polos experimentais {200} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
grão de 20 µm após um valor de deformação plástica igual a 0,8. D.L. – Direcção de laminagem; 
D.T. – Direcção transversal. 
 





Figura IV.11: Figuras de polos experimentais {200
grão de 80 µm após um valor de deformação plás
D.T. – Direcção transversal. {110}{110}4
 
 
} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
tica igual a 0,05. D.L. – Direcção de laminagem; 
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Figura IV.12: Figuras de polos experimentais {200} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
grão de 80 µm após um valor de deformação plástica igual a 0,2. D.L. – Direcção de laminagem; 
D.T. – Direcção transversal. 
 




Figura IV.13: Figuras de polos experimentais {200
grão de 80 µm após um valor de deformação plás
D.T. – Direcção transversal. {110{11065
 
 
} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
tica igual a 0,4. D.L. – Direcção de laminagem; 
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Figura IV.14: Figuras de polos experimentais {200
grão de 80 µm após um valor de deformação plás
D.T. – Direcção transversal. 
 
Os resultados obtidos mostram que a
evolução pouco acentuada da textura crist
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} e {110} da chapa de aço com um tamanho de 
tica igual a 0,8. D.L. – Direcção de laminagem; 
 deformação em laminagem promove uma 
alográfica das chapas que se caracteriza, 
ra {111}<uvw> (fibra-γ) segundo a direcção 
nto mecânico das chapas de aço laminadas 
vamente afectado pela evolução da textura 
entanto, a confirmação desta hipótese requer 
ada nas secções 2.1. e 2.2. deste capítulo 
o em trajectórias de deformação sequenciais 
cia do tamanho de grão na evolução da 
istalográfica durante a laminagem de chapas 
, 40 µm e 80 µm. 
 






Foi observado que a morfologia e as dimensões das células de deslocações 
desenvolvidas durante a deformação não dependem do tamanho de grão. Após valores 
moderados de deformação, desenvolve-se uma estrutura de deslocações constituída por 
células de deslocações alongadas e equiaxiais, respectivamente, no interior dos grãos e em 
regiões próximas das fronteiras de grão. Com o aumento do valor de deformação, 
desenvolve-se, em todo o volume dos grãos, uma estrutura de deslocações semelhante à 
observada em monocristais e constituída por uma família células de deslocações alongadas 
que se propaga a grãos vizinhos com orientações cristalográficas semelhantes. Nestes casos 
não foram observadas  perturbações da fronteira de grão.  
Este comportamento foi comparado ao dos metais com simetria C.F.C. em 
particular no que diz respeito ao efeito do tamanho de grão na morfologia, dimensões e 
homogeneidade da estrutura de deslocações. A análise efectuada permitiu concluir que a 
deformação plástica é acomodada pelos grãos de aço de uma forma mais homogénea e 
através da activação de um número mais reduzido de sistemas de escorregamento do que 
os metais com simetria C.F.C.. Este comportamento sugere que o elevado número de 
sistemas de escorregamento disponíveis nos metais com simetria C.C.C. é responsável pela 
ausência de efeito do tamanho de grão no desenvolvimento da microestrutura de 
deslocações e pela forma mais homogénea como a deformação é acomodada pelos grãos. 
A análise das figuras de polos obtidas após deformação em laminagem até um valor 
de deformação equivalente igual a 0,8 mostrou uma evolução pouco significativa da 
textura cristalográfica que se caracteriza, fundamentalmente, por um pequeno reforço da 























1.2. ANÁLISE DO ENCRUAMENTO DO AÇO DEFORMADO 
EM TRACÇÃO UNIAXIAL 
 


















O encruamento é um dos parâmetros fundamentais utilizados para descrever o 
comportamento mecânico dos materiais durante os processos de deformação plástica. Este 
parâmetro pode influenciar fortemente a localização da deformação, a fractura precoce ou 
outros fenómenos que limitem a aptidão dos materiais à deformação plástica ou, em última 
análise, conduzam à rejeição da peça. Desta forma, o estudo do encruamento reveste-se de 
grande importância para o controlo das propriedades dos materiais e para a formulação de 
relações constitutivas mais precisas que possam ser integradas em simulações numéricas, 
de modo a definir condições optimizadas de processamento de produtos com as 
características desejadas. 
 
De um modo geral, a tensão de escoamento necessária para deformar o material 
aumenta continuamente com o valor de deformação plástica. O fenómeno microestrutural, 
comum a todos os metais, que se encontra na base desta evolução é o aumento da 
resistência dos cristais ao movimento das deslocações que participam no processo de 
acomodação da deformação. No caso dos monocristais, o aumento da resistência resulta da 
diminuição do valor médio do percurso livre das deslocações devido à sua acumulação 
durante a deformação. No caso dos policristais, a presença de fronteiras de grão constitui 
um  factor adicional  que condiciona a mobilidade das deslocações e, consequentemente, o 
encruamento do material. 
A evolução da textura cristalográfica do agregado policristalino durante a 
deformação pode também contribuir para o encruamento do material. Com efeito, durante 
 






a deformação plástica, os grãos tendem a rodar de modo a assumirem orientações 
cristalográficas mais estáveis que podem conduzir a alterações no valor da tensão de corte 
efectiva exercida nos sistemas de escorregamento e, consequentemente, promoverem 
alterações na evolução da tensão macroscópica de escoamento do policristal. 
 
Nesta secção pretende-se analisar o encruamento de chapas de aço com diferentes 
tamanhos de grão durante a solicitação de tracção uniaxial. Em particular, pretende-se 
avaliar as contribuições relativas da evolução da estrutura de deslocações e da textura 
cristalográfica no encruamento do material e estudar o modo como estas são influenciadas 
pelo tamanho de grão.  
 
1.2.1. Procedimento Experimental 
 
Neste trabalho foi investigado o encruamento da chapaa de aço com tamanhos de 
grão (D) de 20 µm, 40 µm e 80 µm solicitadas em tracção uniaxial. 
Os ensaios foram realizados na direcção perpendicular à direcção de laminagem 
inicial da chapa e a velocidade de deslocamento do travessão da máquina de ensaios foi de 
22,5 mm/min, o que correspondeu a uma velocidade de deformação inicial dos provetes 
(ε ) igual a 0,005 s-1. Os provetes utilizados nestes testes foram previamente deformados 
em laminagem na direcção de laminagem inicial das chapas até a um valor equivalente de, 
aproximadamente, 0,007 com o objectivo de evitar o desenvolvimento de bandas de Lüders 
durante os ensaios.  
As evoluções da microestrutura de deslocações e da textura cristalográfica durante 
os ensaios foram analisadas, respectivamente, através de microscopia electrónica de 
transmissão e figuras de polos {200} e {110} obtidas por difracção de raios-X. Estas 
análises foram complementadas com cálculos efectuados com o modelo viscoplástico auto-
coerente tendo como objectivo determinar o efeito da orientação cristalográfica dos grãos 
no encruamento do material. Todas as observações microestruturais foram realizadas no 
plano da chapa. 
 






1.2.2. Resultados e Discussão 
a) Comportamento Mecânico 
 
Na figura IV.15 encontram-se representadas as curvas tensão verdadeira (σ)-
deformação verdadeira (ε) obtidas nos ensaios de tracção uniaxial realizados nas chapas de 






Figura IV.15: Curvas tensão verdadeira (σ) – deformação plástica verdadeira (ε) obtidas nos 
ensaios de tracção uniaxial das chapas de aço com diferentes tamanhos de grão (D). 
 
Estes resultados mostram que a tensão de escoamento do material aumenta durante 
a solicitação e que, a cada instante da deformação, o seu valor é tanto maior quanto menor 
for o tamanho médio de grão. Na figura IV.16 encontra-se representada a evolução da 
tensão verdadeira, obtida após diferentes valores de deformação plástica, em função do 
inverso da raiz quadrada do tamanho médio de grão. Esta representação permite verificar 
 






que o efeito do tamanho de grão no valor da tensão de escoamento das chapas de aço pode 
ser descrito pela expressão proposta por Armstrong e co-autores [154]: 
 




em que ( )0σ ε  e ( )K ε  são constantes cujos valores dependem do valor de deformação 
plástica (ε), da natureza do material e das condições de ensaio. 
 
 
Figura IV.16: Evolução da tensão verdadeira (σ), registada após diferentes valores de deformação 
plástica verdadeira (ε), com o inverso da raiz quadrada do tamanho médio de grão (D). Na figura 
são apresentados os valores das constantes σ0 e K definidos na equação (IV.1). 
 
Através da representação das curvas tensão-deformação em escala logarítmica 
(figura IV.17) foram determinados os valores do expoente de encruamento 
(n=d(logσ)/d(logε)) para cada um dos ensaios realizados (tabela IV.1). Os valores obtidos 
mostram que o valor de n aumenta em cerca de 20% e 30% quando o tamanho de grão das 
chapas aumenta de 20 µm para, respectivamente, 40 µm e  80 µm. 
Para investigar este efeito, de grande importância tecnológica na medida que traduz 
um aumento da aptidão das chapas de aço com maior tamanho de grão para se deformarem 
sem localização macroscópica da deformação, foi determinada a evolução da taxa de 
encruamento (θ=dσ/dε) com a tensão verdadeira. Os resultados obtidos encontram-se 
 






representados na figura IV.18. A linha θ=σ representa a condição de instabilidade plástica 
segundo Considère, ou seja, o momento em que a carga de tracção atinge o seu valor 
máximo e tem início o fenómeno de estricção (ver anexo 1). 
 
 
Figura IV.17: Representação, em escala logarítmica, da tensão verdadeira (σ) em função da 
deformação plástica verdadeira (ε) obtidas nos ensaios de tracção uniaxial realizados nas chapas 
de aço com diferentes tamanhos de grão (D). Na figura encontram-se representadas as rectas a 
partir das quais foram determinados os valores do expoente de encruamento (n = d(logσ)/d(logε)). 
 
 
Tabela IV.1: Valores dos parâmetros mecânicos obtidos a partir dos ensaios de 
tracção uniaxial realizados. D - Tamanho médio de grão. 
 







20 181,7 425,2 0,21 1,99 
40 155,4 412,9 0,25 1,92 
80 142,7 401,4 0,27 1,93 
 
                                                 
8 Para um valor de deformação plástica verdadeira igual a  0,002. 
 











Figura IV.18: Evolução da taxa de encruamento (θ=dσ/dε) em função da tensão verdadeira (σ) 
obtida nos ensaios de tracção uniaxial das chapas de aço com diferentes tamanhos de grão (D). 
Na figura encontra-se também representada a condição de instabilidade plástica macroscópica 
(θ=σ) segundo Considère. 
 
 A análise dos resultados anteriores permite verificar que, para um determinado 
valor de tensão de escoamento, a taxa de encruamento é tanto menor quanto maior for o 
tamanho de grão do material. No entanto, à medida que a tensão de escoamento aumenta 
estas diferenças são progressivamente atenuadas em resultado de uma redução mais 
acentuada do valor da taxa de encruamento observada nas chapas com menor tamanho de 
grão. Como resultado desta evolução, a condição de instabilidade plástica macroscópica de 
Considère (θ=σ) é atingida para valores da taxa de encruamento tanto maiores quanto 
menor for o tamanho de grão da chapa. Por outras palavras, os resultados anteriores 
mostram que a repartição homogénea da deformação macroscópica das chapas de aço 
durante os ensaios de tracção uniaxial é limitada pela ocorrência do fenómeno de estricção 
dos provetes, em virtude de uma acentuada redução do valor da taxa de encruamento do 
material durante a solicitação. 
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a taxa de encruamento de um agregado policristalino é o resultado de duas contribuições: 
uma associada à evolução da orientação cristalográfica dos cristais durante a deformação 
(∂<M>/∂ε) e outra com origem na estrutura de deslocações e associada ao aumento da 
resistência oferecida pelos cristais ao movimento das deslocações que participam na 
deformação (∂τ/∂γ). Coloca-se, assim, a questão de saber qual é a contribuição relativa de 
cada um destes fenómenos para o comportamento mecânico observado nas chapas de aço. 
Nas secções seguintes pretende-se responder a esta questão através da análise da evolução 
da textura cristalográfica e da estrutura de deslocações das chapas de aço durante a 
deformação. 
 
b) Evolução da Textura Cristalográfica 
 
Nas figuras IV.19 e IV.20 são apresentadas as figuras de polos {200} e {110} 
obtidas nas chapas com tamanhos de grão de 20 µm e 80 µm após solicitação em tracção 
uniaxial até um valor de deformação plástica igual a 0,2.  
 
Como se pode constatar, tendo em conta as texturas cristalográficas exibidas pelas 
chapas não deformadas (figuras III.1 e III.3), as figuras de polos anteriores mostram que a 
deformação em tracção uniaxial promove uma evolução pouco acentuada da orientação 
cristalográfica dos grãos que se caracteriza, essencialmente, por num reforço da 
componente de textura {111}<110> na direcção de solicitação. Numa primeira análise, isto 
sugere que as alterações das orientações cristalográficas dos grãos durante a solicitação não 
deverão contribuir, de uma forma significativa, para a evolução do encruamento do 
material. Para verificar a validade desta hipótese, foi calculada a evolução da textura 
cristalográfica durante a deformação em tracção uniaxial através do modelo viscoplástico 
auto-coerente a partir das figuras de polos experimentais obtidas nas chapas não 
deformadas com tamanhos de grão de 20 µm e 80 µm. As figuras de polos obtidas nestes 
cálculos são apresentadas nas figuras IV.21 e IV.22.  
 









Figura IV.19: Figuras de polos {200} e {110} obtidas na chapa com um tamanho de grão de 20 
µm, após solicitação em tracção uniaxial até um valor de deformação plástica igual a 0,2. D.L. – 





Figura IV.20: Figuras de polos {200} e {110} obtidas na chapa com um tamanho de grão de 80 
µm, após solicitação em tracção uniaxial até um valor de deformação plástica igual a 0,2. D.L. – 













Figura IV.21: Figuras de polos {200} e {110} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa com um tamanho de grão de 20 µm após solicitação em tracção uniaxial até um 
valor de deformação plástica igual a 0,2. D.L. – Direcção de laminagem; D.T. – Direcção 





Figura IV.22: Figuras de polos {200} e {110} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa com um tamanho de grão de 80 µm após solicitação em tracção uniaxial até um 
valor de deformação plástica igual a 0,2. D.L. – Direcção de laminagem; D.T. – Direcção 










Como se pode verificar, as figuras de  polos previstas pelo modelo viscoplástico 
auto-coerente apresentam, do ponto de vista qualitativo, um bom acordo com as texturas 
cristalográficas determinadas experimentalmente9. Isto mostra que o efeito da evolução da 
orientação cristalográfica dos grãos na tensão de escoamento das chapas de aço pode ser 
analisada com base nos resultados obtidos através do modelo policristalino utilizado. 
Assim, procedeu-se à determinação do valor médio do factor de Taylor (<M>) em função 
do valor de deformação plástica (ε) a partir das texturas cristalográficas exibidas pelas 
chapas antes e após solicitação em tracção uniaxial. Os resultados obtidos são apresentados 
na figura IV.23. 
 
 
Figura IV.23: Evolução do valor médio factor de Taylor (<M>) com a deformação plástica (ε) 
prevista pelo modelo viscoplástico auto-coerente para uma solicitação em tracção uniaxial na 
direcção transversal (D.T.) das chapas de aço com diferentes tamanhos médios de grão (D).  
- Valores obtidos a partir das texturas das chapas não deformadas;  - valores obtidos a partir 
das texturas das chapas após solicitação em tracção uniaxial até um valor de deformação plástica 
igual a 0,2. 
                                                 
9 Convém referir que os modelos policristalinos disponíveis, mesmo aqueles que integram esquemas 
auto-coerentes, não contemplam integralmente os efeitos da acomodação intergranular na evolução 
da textura cristalográfica do material. Com efeito, estes modelos consideram que grãos com a 
mesma orientação cristalográfica deformam-se de igual forma enquanto que, na realidade, o seu 
comportamento plástico depende dos estados de tensão e  de deformação local. Esta é uma das 
razões pela qual os cálculos realizados através de modelos de deformação plástica conduzem a 
texturas cristalográficas geralmente mais acentuadas do que as obtidas experimentalmente [12]. 
 






É possível constatar que os valores médios do factor de Taylor previstos pelo 
modelo policristalino, para as chapas com diferentes tamanhos de grão, são idênticos e 
praticamente não evoluem durante a deformação (note-se o bom acordo entre os valores de 
<M> calculados a partir das texturas do material não deformado e após deformação em 
tracção uniaxial). Este facto confirma a hipótese avançada anteriormente de que as 
alterações nas orientações cristalográficas dos grãos de aço durante a solicitação têm uma 
contribuição bastante reduzida para o encruamento do material. Por outras palavras, o 
modelo policristalino prevê que o termo (∂<M>/∂ε) da expressão (II.37) é praticamente 













c) Evolução da Microestrutura de Deslocações 
 
As microestruturas de deslocações foram analisadas em amostras solicitadas até 
valores de deformação plástica iguais a 0,02, 0,06, 0,12, 0,2 e 0,25. Estas observações 
mostraram que a microestrutura de deslocações evolui durante a deformação, não se 
verificando diferenças ao nível da morfologia, dimensões e homogeneidade nas chapas 
com diferentes tamanhos de grão. 
 
No início da deformação, a microestrutura de deslocações desenvolvida é 
caracterizada por uma distribuição aproximadamente uniforme de segmentos de 
deslocações, frequentemente, alinhados com os traços dos planos dos sistemas de 
escorregamento com valor do factor de Schmid mais elevado (figura IV.24).  
 
Para valores de deformação plástica iguais ou superiores a 0,12, a maioria dos 
grãos apresenta estruturas de deslocações constituídas por uma ou duas famílias de paredes 
de deslocações geralmente paralelas a traços dos planos de sistemas de escorregamento 
com elevada actividade segundo o modelo de Sachs (figuras IV.25 e IV.26).  
 
 













Figura IV.24: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida após um 
valor de deformação plástica igual a 0,06 (D=20 µm). Na figura encontram-se representados os 
traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com  valor do factor de 











Figura IV.25: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida após um 
valor de deformação plástica igual a 0,12 (D=80 µm). Na figura encontram-se representados os 
traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com  valor do factor de 
Schmid (m) mais elevado. E.T. – Eixo de tracção. 
 
 












Figura IV.26: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida após um 
valor de deformação plástica igual a 0,25 (D=80 µm). Na figura encontram-se representados os 
traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com  valor do factor de 
Schmid (m) mais elevado. E.T. – Eixo de tracção. 
 
 Estes resultados são consistentes com a análise realizada no trabalho anterior 
dedicado ao comportamento do aço solicitado em laminagem. Com efeito, verifica-se que a 
morfologia e dimensões das estruturas de deslocações desenvolvidas em ambas as 
trajectórias de deformação não são controladas pelo tamanho de grão das chapas e que a 
acomodação da deformação ao nível dos grãos ocorre, como nos monocristais, de um 
modo bastante homogéneo, através da activação de um número reduzido de sistemas de 
escorregamento. 
A semelhança entre os comportamentos microestruturais dos grãos de aço e dos 
monocristais, atribuída no trabalho anterior ao elevado número de sistemas de 
escorregamento disponíveis neste material, é também evidenciada pelo facto da orientação 
das paredes de deslocações e os traços dos planos com elevada actividade serem 
geralmente coincidentes.  
Desta forma, tendo em conta que os efeitos associados à evolução da textura 
cristalográfica podem ser desprezados, o encruamento do aço policristalino deverá ser 
semelhante ao encruamento de um monocristal do mesmo material, adicionado de um 
factor que traduz o efeito das fronteiras de grão na mobilidade das deslocações que 
participam no processo de deformação. Neste caso, a taxa de encruamento deverá evoluir 
 






com a tensão de escoamento de uma forma semelhante à prevista pela relação constitutiva 










em que θMono representa a taxa de encruamento de um monocristal e K’ é uma constante de 
proporcionalidade que depende na natureza do material e da orientação cristalográfica dos 
grãos. 
De facto, a evolução da taxa de encruamento com a tensão de escoamento e com o 
tamanho de grão, prevista por esta expressão, é consistente com a evolução 
experimentalmente observada durante os ensaios mecânicos realizados nas chapas de aço. 
Em particular, prevê uma diminuição da taxa de encruamento com o aumento da tensão de 
escoamento de uma forma tanto mais acentuada quanto menor for o tamanho de grão da 
chapa. 
Assim, é possível concluir que o encruamento das chapas de aço resulta, 
essencialmente, da acumulação de deslocações que após produzirem deformação plástica 
ficam imobilizadas. Por outro lado, a redução da deformação homogénea com a 
diminuição do tamanho de grão das chapas é uma consequência directa da diminuição mais 





Neste trabalho, foi estudado o encruamento de chapas de aço com diferentes 
tamanhos de grão solicitadas em tracção uniaxial. A análise das curvas tensão-deformação 
obtidas mostrou que o valor da tensão de escoamento aumenta de uma forma 
aproximadamente linear com o inverso da raiz quadrada do tamanho de grão. Verificou-se 
ainda que a repartição homogénea da deformação é limitada pela ocorrência da estricção. 
Em consequência deste fenómeno, o valor de deformação plástica uniforme exibido pela 
chapa com tamanho de grão igual 20 µm é cerca de 20% e 30% inferior ao valor 
apresentado pelas chapas com, respectivamente, 40 µm e 80 µm. 
 






A análise efectuada permitiu concluir que o início da estricção está associado a um 
acentuado decréscimo da taxa de encruamento. O comportamento mecânico da chapa foi 
objecto de uma análise com base em medições da textura cristalográfica e observações da 
microestrutura de deslocações desenvolvidas durante a deformação. 
A evolução da textura cristalográfica foi analisada através das figuras de polos 
{200} e {110} exibidas pelas chapas após um valor de deformação igual a 0,2. Os 
resultados obtidos mostraram que a alteração da orientação cristalográfica dos grãos 
durante os ensaios realizados caracteriza-se, essencialmente, por um reforço pouco 
acentuado do componente {111}<110> na direcção de solicitação. Cálculos realizados com 
o modelo viscoplástico auto-coerente permitiram concluir que a contribuição da evolução 
da textura cristalográfica  para o encruamento das chapas é bastante reduzida.  
As observações por microscopia electrónica da transmissão permitiram verificar 
que a microestrutura de deslocações desenvolvida nos grãos de aço é semelhante à 
observada em monocristais após solicitação em tracção uniaxial, ou seja, é caracterizada 
pela presença de uma ou duas famílias de paredes de deslocações aproximadamente 
rectilíneas e alinhadas com os traços dos planos pertencentes a sistemas de escorregamento 
com elevado factor de Schmid. Nestas observações não foram detectadas diferenças ao 
nível da morfologia, dimensões e homogeneidade das estruturas de deslocações entre as 
chapas com diferentes tamanhos de grão. Estes resultados são consistentes com a análise 
efectuada no trabalho anterior, dedicado ao estudo do comportamento das chapas de aço 
durante a deformação em laminagem, nomeadamente no que diz respeito ao efeito do 
número de sistemas de escorregamento disponíveis no desenvolvimento da microestrutura 
de deslocações do material com diferentes tamanhos médios de grão. 
A evolução da taxa de encruamento e o efeito do tamanho de grão no 
comportamento mecânico das chapas foram analisados através da relação constitutiva 
desenvolvida para os policristais com base na alteração do valor médio do percurso livre 
das deslocações associado à sua acumulação e à presença de fronteiras de grão. Esta 
análise permitiu concluir que o encruamento do material é, fundamentalmente, o resultado 
da acumulação de deslocações que ficam imobilizadas após produzirem deformação 
plástica e que o menor valor da deformação homogénea, exibido pelas chapas com 
pequeno tamanho médio de grão, é uma consequência directa da redução mais acentuada 
do valor da taxa do encruamento associado à acumulação de deslocações durante a 
deformação plástica. 
 


















1.3. ANÁLISE DA ANISOTROPIA DO ENCRUAMENTO DO 
ALUMÍNIO DEFORMADO EM TRACÇÃO UNIAXIAL E EM 
CORTE 
 



















Um dos parâmetros importantes a considerar na formulação de equações 
constitutivas que permitam prever e controlar o comportamento plástico dos metais durante 
as operações de enformação é a anisotropia do encruamento. Na realidade, a maioria das 
simulações das operações de enformação plástica considera o encruamento isotrópico para 
descrever o comportamento mecânico dos materiais. Esta metodologia permite uma 
simplificação do modelo de deformação plástica e, de uma forma geral, constitui uma 
aproximação razoável ao comportamento plástico real dos materiais durante trajectórias de 
deformação lineares. No entanto, foi demonstrado que para solicitações segundo 
trajectórias de deformação não lineares (frequentes na maioria das operações industriais de 
enformação) esta aproximação não é válida, sendo necessário considerar a anisotropia do 
encruamento para obter uma descrição mais precisa do comportamento plástico dos 
materiais (ver por exemplo [73,110,120,155-157]). 
 
Relativamente às trajectórias de deformação simples, não foi realizado qualquer 
estudo sistemático que permitisse avaliar a contribuição relativa da evolução da textura e 
da microestrutura de deslocações para a anisotropia do encruamento dos materiais. O 








1.3.1. Procedimento Experimental 
 
O presente trabalho é dedicado ao estudo do encruamento anisotrópico em 
trajectórias de deformação simples de tracção uniaxial e de corte. Nestes ensaios foi 
utilizada a liga de alumínio recristalizada com um tamanho médio de grão de 30 µm.  
Os ensaios de tracção uniaxial foram realizados de modo que o eixo de solicitação 
formasse com a direcção de laminagem inicial da chapa (D.L.) ângulos (Θ) iguais a 0º, 45º 
e 90º. A velocidade de deslocamento do travessão da máquina de ensaios foi de 5 mm/min, 
o que conduziu a uma velocidade de deformação inicial dos provetes de aproximadamente 
ε =0,001 s-1. Foram também realizados ensaios de tracção uniaxial para as mesmas 
orientações utilizando-se uma velocidade de deformação ε =0,01 s-1, com o objectivo de 
determinar os efeitos da alteração da velocidade de deformação no comportamento 
mecânico da liga em estudo.  
Os ensaios de corte foram efectuados em provetes com 40x40 mm orientados de 
forma a que o ângulo Θ entre a direcção e corte e D.L. fosse igual a 45º e 90º (figura 
IV.27). A área dos provetes efectivamente submetida à deformação foi de 8x40 mm2 e a 
velocidade de deslocamento do travessão da máquina de ensaios foi imposta de modo a 
obter-se uma velocidade de deformação equivalente segundo von Mises semelhante à 
utilizada nos ensaios de tracção uniaxial realizados com ε =0,001 s-1. 
 
 
Figura IV.27: a) Representação esquemá
laminagem inicial da chapa (D.L.) e a 
investigadas; b) geometria inicial dos pro
transversal da chapa. b)a) 
84 
tica das relações de orientação entre a direcção de 
direcção de corte (representada por setas duplas) 
vetes utilizados nos ensaios de corte. D.T.- Direcção 
 





A textura cristalográfica e a microestrutura de deslocações, desenvolvidas durante 
os ensaios de tracção uniaxial e de corte foram caracterizadas, respectivamente, através das 
figuras de polos {200} e {111} obtidas por difracção de raios-X e observações por 
microscopia electrónica de transmissão. 
Esta análise foi ainda complementada com simulações numéricas com recurso ao 
modelo viscoplástico auto-coerente, cujo objectivo consistiu, fundamentalmente, na 
determinação do efeito da evolução da textura cristalográfica durante a deformação 
plástica no encruamento da chapa. 
 
1.3.2. Resultados e Discussão 
a) Comportamento Mecânico 
 
Na figura IV.28 são apresentadas as curvas tensão verdadeira-deformação plástica 
verdadeira registadas durante os ensaios de tracção uniaxial realizados com uma 
velocidade de deformação ε =0,001 s-1. 
 
 
Figura IV.28: Curvas tensão verdadeira (σ) – deformação plástica verdadeira (ε) obtidas em 
tracção uniaxial segundo as diferentes orientações (Θ) investigadas (ε =0,001 s-1). 
 





Na tabela IV.2 encontram-se reunidos os valores da tensão limite de elasticidade, 
tensão de rotura, deformação plástica uniforme e os coeficientes de anisotropia obtidos 
nestes ensaios. As curvas que representam a evolução da deformação plástica verdadeira 
segundo a largura (ε22) e o comprimento (ε11) dos provetes utilizados no cálculo dos 
valores do coeficiente de anisotropia (r) são apresentados na figura IV.29. 
 
Tabela IV.2: Parâmetros mecânicos obtidos a partir dos ensaios de tracção uniaxial 
para valores de Θ iguais a 0º, 45º e 90º eε =0,001 s-1. 







0º 21,1 85,5 0,232 0,61 
45º 20,5 105,3 0,340 0,21 




Figura IV.29: Evolução da deformação plástica verdadeira segundo a largura (ε22) e o 
comprimento (ε11) dos provetes obtidos durante os ensaios de tracção (ε =0,001 s-1).   
                                                 
9 Para um valor de deformação plástica verdadeira igual  0,002. 
 





A análise dos resultados anteriores mostra que o encruamento registado para Θ=45º 
é bastante superior ao observado segundo as outras direcções. Como resultado desta 
diferença, o valor de deformação plástica uniforme obtido para Θ=45º é, 
aproximadamente, 30% e 25% superior aos valores obtidos para Θ=0º e 90º, 
respectivamente. Por outras palavras, a chapa de alumínio apresenta um encruamento 
anisotrópico durante a tracção uniaxial. Esta evidência experimental tem implicações 
práticas de relevo, nomeadamente em aplicações tecnológicas que exijam um encruamento 
elevado segundo uma dada direcção. Na realidade, vários produtos podem ser objecto de 
uma concepção apropriada, utilizando a elevada performance da chapa em estudo, quando 
a direcção de carga é orientada segundo um ângulo de 45º relativamente à direcção de 
laminagem. 
 
Na tabela IV.3 encontram-se reunidos os valores dos parâmetros mecânicos obtidos 
para os ensaios de tracção uniaxial realizados à velocidade de deformação superior 
(ε =0,01 s-1). Os valores do coeficiente de sensibilidade à velocidade de deformação (m) 
foram calculados a partir das curvas tensão verdadeira-deformação plástica verdadeira 





em que aσ  e bσ  são os valores da tensão verdadeira registados após um dado valor de 
deformação plástica verdadeira ε (que neste trabalho foi considerado como sendo igual a 
0,2) para as duas velocidades de deformação ( aε  e bε ) investigadas. 
 
Tabela IV.3: Parâmetros mecânicos obtidos a partir dos ensaios de tracção uniaxial para 
valores de Θ iguais a 45º e 90º eε =0,01 s-1. 











Sensibilidade à Velocidade 
de Deformação (m) 
45º 18,3 110,1 0,341 0,19 0,013 









Estes resultados mostram que o comportamento mecânico da chapa de alumínio é 
pouco influenciado pela velocidade do ensaio e que o valor do coeficiente de sensibilidade 
à velocidade de deformação (m), determinado para a direcção Θ=45º, é superior ao valor 
determinado para Θ=90º. No entanto, estas diferenças não permitem explicar a alteração 
observada no valor da deformação plástica uniforme com a direcção de solicitação. De 
facto, para um ensaio em tracção uniaxial, o valor limite de deformação plástica uniforme 











em que n representa o expoente de encruamento do material. 
 
Para valores de m na ordem de grandeza de 10-2, típicos das ligas de alumínio 
deformadas à temperatura ambiente [134-136], a expressão anterior mostra claramente que 
o valor do coeficiente m não tem grande influência no valor da deformação plástica 
uniforme e, consequentemente, que a anisotropia deste parâmetro não permite explicar a 
anisotropia do valor da deformação plástica uniforme observada durante a tracção uniaxial. 
 
 Na figura IV.30 são apresentadas as curvas tensão de corte–deformação de corte 
obtidas nos ensaios de corte realizados a 45º e a 90º de D.L..  
Para o ensaio realizado a Θ=90º, o encruamento, que é inicialmente bastante 
elevado, satura rapidamente e a tensão de corte passa a evoluir de uma forma menos 
acentuada com o aumento da deformação plástica. Pelo contrário, para Θ=45º o 
encruamento é inicialmente baixo mas aumenta continuamente com a deformação plástica. 
Assim, tal como foi verificado nos ensaios de tracção uniaxial, o encruamento da chapa de 













Figura IV.30: Curvas tensão de corte (τ) – deformação de corte (γ) obtidas nos ensaios de corte 
segundo as diferentes orientações (Θ) investigadas . 
 
 
 b) Evolução da Microestrutura de Deslocações 
 
 As microestruturas de deslocações desenvolvidas durante a tracção uniaxial e o 
corte foram analisadas em amostras solicitadas até diferentes valores de deformação 
plástica. No início da deformação plástica em tracção uniaxial, a microestrutura de 
deslocações é caracterizada por uma distribuição de deslocações com um grau de 
organização bastante reduzido (figura IV.31).  
 
Para valores de deformação plástica iguais ou superiores a ε=0,12, a microestrutura 
desenvolvida no plano da chapa é semelhante para todas as direcções de solicitação (Θ) 
investigadas, caracterizando-se pela presença de células aproximadamente equiaxiais 
(figura IV.32 e IV.33). 
 
 















Figura IV.31: Observação por MET no plano da chapa da microestrutura de deslocações 
desenvolvida no plano da chapa após um valor de deformação em tracção uniaxial igual a 0,06. 












Figura IV.32: Observação por MET no plano da chapa da microestrutura de deslocações 
desenvolvida no plano da chapa após tracção uniaxial na direcção Θ=0º até um valor de 
deformação igual a 0,12. E.T. - Direcção do eixo de tracção. 
 
 
















Figura IV.33: Observação por MET no plano da chapa da microestrutura de deslocações 
desenvolvida no plano da chapa após tracção uniaxial na direcção Θ=45º até um valor de 
deformação igual a 0,12. E.T. - Direcção do eixo de tracção. 
 
 
Em contraste com microestrutura de deslocações desenvolvida durante a 
deformação em tracção uniaxial, a estrutura de deslocações observada no plano da chapa 
após solicitação em corte revelou-se substancialmente diferente. Na realidade, 
independentemente da direcção do ensaio de corte, foi observada na maioria dos grãos 
estruturas celulares definidas por uma ou duas famílias de paredes de deslocações 
aproximadamente paralelas aos traços dos planos dos sistemas de escorregamento com 
maior valor do factor de Schmid (figuras IV.34 e IV.35).  
 
De modo a compreender as diferenças na morfologia das microestruturas de 
deslocações desenvolvidas durante os ensaios de tracção uniaxial e de corte, determinou-se 
o número médio de sistemas de escorregamento activos através do modelo policristalino 
viscoplástico auto-coerente (tabela IV.4). Nestes cálculos foram considerados apenas os 
sistemas de escorregamento cuja contribuição para a deformação total do grão era superior 


















Figura IV.34: Observação por MET no plano da chapa da microestrutura de deslocações 
desenvolvida no plano da chapa após um valor de deformação em corte igual a 0,5 segundo a 
direcção Θ=45º. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao sistema de 
escorregamento com valor do factor de Schmid (m) mais elevado. A direcção e o sentido do 












Figura IV.35: Observação por MET no plano da chapa da microestrutura de deslocações 
desenvolvida no plano da chapa após um valor de deformação em corte igual a 0,5 segundo a 
direcção Θ=90º. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao sistema de 
escorregamento com valor do factor de Schmid (m) mais elevado. A direcção e o sentido do 
ensaio são representados por setas duplas. 
 
 







Tabela IV.4: Número médio de sistemas de escorregamento previstos activos pelo 
modelo viscoplástico auto-coerente durante a deformação em tracção uniaxial e em 
corte segundo as orientações Θ  investigadas. 
Ensaio Tracção Uniaxial Corte 
Deformação Equivalente (ε)10 0,075 0,175 0,275 0,075 0,175 0,275 
0º 4,8 5,0 5,2 --- --- --- 








Os valores apresentados na tabela anterior mostram que, quando a solicitação é 
realizada segundo a direcção Θ=90º, a acomodação da deformação de corte envolve um 
número de sistemas de escorregamento inferior ao da tracção uniaxial. Tendo em 
consideração a relação existente entre a morfologia das estruturas de deslocações e número 
de sistemas de escorregamento activados durante a deformação (um número elevado destes 
sistemas encontra-se associado ao desenvolvimento de células de equiaxiais enquanto que 
um número reduzido origina a formação de paredes de deslocações rectilíneas  e células 
alongadas) conclui-se que existe um bom acordo entre as observações microestruturais 
efectuadas para esta direcção de solicitação e o número médio de sistemas de 
escorregamento activados previsto pelo modelo policristalino. 
 
Pelo contrário, quando Θ=45º, o modelo prevê, para ambos os modos de 
deformação, um número semelhante de sistemas de escorregamento activados, apesar da 
morfologia das estruturas de deslocações desenvolvida no plano das chapas ser bastante 
distinta. Com o objectivo de compreender estes resultados, foram calculadas as 
deformações macroscópicas principais em tracção uniaxial para cada orientação 
investigada a partir dos respectivos valores experimentais do coeficiente de anisotropia (r). 
Os resultados obtidos encontram-se reunidos na tabela IV.5.  
 
 
                                                 
10 Segundo von Mises. 
 







Tabela IV.5: Valores relativos das componentes principais do tensor das 
deformações macroscópicas calculados a partir dos valores experimentais do 
coeficiente de anisotropia obtido para a deformação em tracção uniaxial (ε =0,001 s-1) 
segundo as  orientações Θ  investigadas. 
Deformações Principais 11 11ε / 11ε  22ε  / 11ε  33ε / 11ε  
0º 1 -0,38 -0,62 








Como se pode verificar, a deformação em tracção uniaxial segundo a direcção 
Θ=45º ocorre, fundamentalmente, no plano 13 definido pela direcção de tracção (direcção 
11) e pela normal ao plano da chapa (direcção 33). Isto define uma trajectória de 
deformação próxima da deformação plana, isto é, uma trajectória de deformação 
semelhante à imposta num ensaio de corte realizado no plano 13. Em termos 
microestruturais, este resultado implica que a estrutura de deslocações desenvolvida neste 
plano, durante o ensaio de tracção uniaxial para Θ=45º, deverá ser semelhante à observada 
no plano da chapa em amostras deformadas em corte. 
 
Para verificar experimentalmente a validade desta hipótese, foram realizadas 
observações microestruturais suplementares nos planos 13 e 23 em amostras deformadas 
em tracção uniaxial nas direcções Θ=0º e 45º (figuras IV.36 e IV.37) e em amostras 






                                                 
11 11 - direcção do eixo de tracção; 22 - direcção normal às direcções do eixo de tracção e à 
normal ao plano da chapa;  33 - direcção normal ao plano da chapa.  
 
 









Figura IV.36: Representação tridimensional da microestrutura de deslocações desenvolvida 
após um valor de deformação em tracção uniaxial igual a 0,12 segundo a direcção Θ=0º. E.T. – 














Figura IV.37: Representação tridimensional da microestrutura de deslocações desenvolvida 
após um valor de deformação em tracção uniaxial igual a 0,12 segundo a direcção Θ=45º. E.T. 













Figura IV.38: Representação tridimensional da microestrutura de deslocações desenvolvida 
após um valor de deformação de corte igual a 0,5 segundo a direcção Θ=45º. D.C. – Direcção 















Figura IV.39: Representação tridimensional da microestrutura de deslocações desenvolvida 
após um valor de deformação de corte igual a 0,5 segundo a direcção Θ=90º. D.C. – Direcção 
do ensaio de corte; D.N. – Direcção normal ao plano da chapa. 
 
As observações microestruturais anteriores permitem constatar que, de facto, a 
deformação em tracção uniaxial para Θ=45º favorece a organização das deslocações em 
estruturas celulares tridimensionais com paredes de deslocações mais ou menos rectilíneas 
segundo os planos perpendiculares ao plano da chapa, de forma semelhante às observadas 
 





nos planos 12 e 23 nas amostras deformadas em corte. Pelo contrário, a microestrutura de 
deslocações desenvolvida durante a tracção uniaxial segundo Θ=0º é caracterizada pela 
activação de um número bastante superior de sistemas de escorregamento que resulta no 
desenvolvimento de estruturas celulares com aspecto aproximadamente equiaxial nos três 
planos de observação. 
As observações efectuadas permitem justificar, qualitativamente, as diferenças 
encontradas no número médio de sistemas de escorregamento previstas pelo modelo 
policristalino e mostram que não existe uma relação directa entre a anisotropia do 
encruamento e a morfologia da estrutura de deslocações. De facto, apesar do encruamento 
anisotrópico ocorrer para ambos os modos de deformação, as amostras deformadas em 
tracção apresentam estruturas de deslocações diferentes para Θ=0º (ou 90º) e Θ=45º 




c) Evolução da Textura Cristalográfica 
 
Nas figuras IV.40 a IV.42 são apresentadas as figuras de polos {200} e {111} 
obtidas nas chapas de alumínio após solicitação em tracção uniaxial segundo as direcções 
investigadas. Como se pode verificar, quando o eixo de tracção e a direcção de laminagem 
inicial da chapa formam um ângulo igual a 0º ou a 90º (figuras IV.40 e IV.42), a orientação 
cristalográfica preferencial dos grãos da liga de alumínio não evolui significativamente 
durante a deformação e a componente do tipo cubo {100}<001> continua a ser 
predominante neste material (comparar com a textura da chapa recristalizada apresentada 
na figura III.4).  
 
Pelo contrário, quando o material é solicitado segundo um ângulo Θ igual a 45º 
(figura IV.41) desenvolve-se uma textura cristalográfica completamente diferente em que 
os eixos de ortotropia das respectivas figuras de polos, inicialmente coincidentes com as 
direcções de laminagem (D.L.) e transversal (D.T.), sofrem uma rotação de 45º. Como 
consequência, o material perde a simetria ortotrópica inicial relativamente às direcções 
macroscópicas D.L. e D.T.  
 
Cap. IV – Resultados e Discussão 
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Figura IV.40: Figuras de polos experimentais {200} e {111} da chapa após deformação plástica 
em tracção uniaxial até ε=0,2 na direcção Θ=0º. D.L. – Direcção de laminagem inicial da chapa; 
D.T. – Direcção transversal; E.T. – Direcção do eixo de tracção. 
 




0 0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0 3,5 4,0
Figura IV.41: Figuras de polos experimentais {20
em tracção uniaxial até ε=0,3 na direcção Θ=45º. 







0} e {111} da chapa após deformação plástica 
D.L. – Direcção de laminagem inicial da chapa; 
o de tracção. 
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Figura IV.42: Figuras de polos experimentais {20
em tracção uniaxial até ε=0,2 na direcção Θ=90º.
D.T. – Direcção transversal; E.T. – Direcção do eix
 
O efeito da evolução da orientação cri
escoamento da chapa de alumínio foi a
viscoplástico auto-coerente. As figuras de 
direcções investigadas a partir das figuras de
não deformado encontram-se representadas na
 
Como se pode constatar, as figuras de 
bastante semelhantes às determinadas expe
viscoplástico auto-coerente pode ser utilizado
do factor de Taylor em função do valor de def







0} e {111} da chapa após deformação plástica 
 D.L. – Direcção de laminagem inicial da chapa; 
o de tracção. 
stalográfica dos cristais no valor da tensão de 
valiado através da utilização do modelo 
polos obtidas nestes cálculos para as três 
 polos experimentais exibidas pelo material 
s figuras IV.43 a IV.45.  
polos calculadas são, em termos qualitativos, 
rimentalmente. Isto mostra que o modelo 
 para determinar a evolução do valor médio 
ormação plástica em tracção uniaxial a partir 
erial inicial (figura IV.46). 
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Figura IV.43: Figuras de polos {200} e {111} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para uma deformação em tracção uniaxial até ε=0,2 na direcção Θ=0º. D.L. – Direcção de 
laminagem inicial da chapa; D.T. – Direcção transversal; E.T. – Direcção do eixo de tracção. 
 




Figura IV.44: Figuras de polos {200} e {111} pre
após  uma deformação em tracção uniaxial até 
laminagem inicial da chapa; D.T. – Direcção transv{111}{111}02
 
 
vistas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
ε=0,3 na direcção Θ=45º. D.L. – Direcção de 
ersal; E.T. – Direcção do eixo de tracção. 
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Figura IV.45: Figuras de polos {200} e {111} pre
para uma deformação em tracção uniaxial até 
laminagem inicial da chapa; D.T. – Direcção trans
 
Figura IV.46: Evolução do valor médio do factor
pelo modelo viscoplástico auto-coerente para 
segundo diferentes direcções Θ da chapa. 
chapa não deformada;  - valores obtid
deformação em tracção uniaxial. {11103
 
 
vistas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
ε=0,2 na direcção Θ=90º. D.L. – Direcção de 
versal; E.T. – Direcção do eixo de tracção. 
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Tal como era esperado, tendo em conta a estabilidade da textura cristalográfica 
durante os ensaios de tracção uniaxial segundo as direcções Θ=0º e 90º, o valor médio do 
factor de Taylor aumenta apenas ligeiramente com o valor de deformação plástica (note-se 
o bom acordo obtido para todas as direcções de solicitação entre os valores de <M> 
calculados a partir da textura do material não deformado e após deformação em tracção 
uniaxial). No entanto, para os ensaios realizados a 45º de D.L. regista-se um aumento 
bastante acentuado do valor de <M> a partir de um valor de deformação plástica 
aproximadamente igual a ε =0,05. 
 
A comparação destes resultados com as curvas tensão-deformação obtidas 
experimentalmente em tracção uniaxial (figura IV.28), mostra que existe uma boa 
correlação do ponto de vista qualitativo. Isto permite concluir que a evolução da textura 
cristalográfica do material durante a deformação em tracção uniaxial desempenha um 
papel importante na anisotropia do encruamento registada durante este modo de 
deformação. 
 
Esta conclusão é apoiada pelos resultados obtidos por  Lucke e Lange [158] em 
monocristais de alumínio solicitados em tracção uniaxial segundo diversas direcções 
cristalográficas <uvw>. Estes autores mostraram que as curvas tensão-deformação 
apresentavam um encruamento mais elevado na direcção <110> do que na direcção <100>. 
Na realidade, devido ao acentuado componente de textura do tipo cubo da chapa 
recristalizada, os ensaios de tracção uniaxial realizados neste trabalho a 0º (ou 90º) e a 45º 
da D.L. podem, numa primeira análise, ser comparados a ensaios de tracção uniaxial em 
monocristais orientados, respectivamente, segundo <100> e <110>.  
 
Nas figuras IV.47 e IV.48 encontram-se representadas as figuras de polos obtidas 
experimentalmente em amostras deformadas em corte segundo as direcções Θ=45º e 90º. 
Como se pode verificar, a textura cristalográfica da chapa evolui durante a deformação de 
corte de forma semelhante para ambas as direcções analisadas. Em termos de figuras de 
polos, a evolução das orientações cristalográficas caracteriza-se, fundamentalmente, por 
uma rotação de aproximadamente 15º dos eixos de ortotropia do material no sentido da 
deformação de corte.  
 
 
Cap. IV – Resultados e Discussão 
 
 
 } {200}  
 





Figura IV.47: Figuras de polos experimentais {200} e {111} da chapa após deformação em corte 
até γ=0,55 na direcção Θ=45º. A direcção e o sentido do ensaio encontram-se representados na 
figura por setas duplas. D.L. – Direcção de laminagem inicial da chapa; D.T. – Direcção 
transversal. 
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Figura IV.48: Figuras de polos experimentais {20
em corte até γ=0,55 na direcção Θ=90º. A d








0} e {111} da chapa da chapa após deformação 
irecção e o sentido do ensaio encontram-se 
Direcção de laminagem inicial da chapa; D.T. – 
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Da mesma forma que na análise realizada para a deformação em tracção uniaxial, 
foi utilizado o modelo viscoplástico auto-coerente para determinar a influência da evolução 
da textura cristalográfica no encruamento durante os ensaios de corte. Nas figuras IV.49 a 
IV.51 são apresentadas a figuras de polos e a evolução do valor médio do factor de Taylor 
com o valor de deformação previstos pelo modelo para a solicitação em corte segundo 
Θ=45º e 90. 
Apesar das figuras de polos previstas pelo modelo policristalino confirmarem que a 
textura cristalográfica das amostras evolui de forma semelhante para ambas as direcções 
investigadas, os valores encontrados para o parâmetro <M> são significativamente 
diferentes. Na realidade, o modelo policristalino prevê um encruamento crescente durante 
a deformação a 45º de D.L. e um amaciamento para a solicitação a 90º de D.L.. Estes 
resultados encontram uma correspondência directa com a evolução do encruamento 
observado durante os ensaios realizados (figura IV.30). Isto permite concluir que a 
evolução da textura cristalográfica durante a deformação em corte desempenha, tal como 
nos ensaios de tracção uniaxial, um papel muito importante na anisotropia do encruamento 
da chapa de alumínio.  
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Figura IV.49: Figuras de polos {200} e {111} pre
após uma deformação em corte até γ=0,55 na dir
encontram-se representados na figura por setas d







vistas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
ecção Θ=45º. A direcção e o sentido do ensaio 
uplas. D.L. – Direcção de laminagem inicial da 
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Figura IV.50: Figuras de polos {200} e {111} pre
após uma deformação em corte até γ=0,55 na dir
encontram-se representados na figura por setas 
chapa; D.T. – Direcção transversal. 
 
Figura IV.51: Evolução do valor médio do factor 
prevista pelo modelo viscoplástico auto-coeren
diferentes direcções Θ da chapa.  - V
deformada;  - valores obtidos a p







vistas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
ecção Θ=90º. A direcção e o sentido do ensaio 
duplas. D.L. – Direcção de laminagem inicial da 
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Um aspecto que merece uma análise mais aprofundada diz respeito ao valor 
relativo da tensão limite de elasticidade. Com efeito, os valores experimentais obtidos 
indicam que a tensão limite de elasticidade para as amostras solicitadas em corte a 45º e a 
90º de D.L. deveria ser semelhante. Porém, os resultados obtidos através do modelo 
policristalino sugerem exactamente o contrário. 
Com o objectivo de compreender esta discrepância, foi calculada a evolução do 
valor da tensão de escoamento com o valor de deformação plástica ( ( )σ ε Θ , no caso dos 
ensaios de tracção uniaxial, e ( )τ γ Θ , no caso dos ensaios de corte) com base nos valores 









































( )σ ε Θ e ref( )τ γ Θ são os valores da tensão de escoamento obtidos, respectivamente, 
nos ensaios de tracção uniaxial e de corte realizados segundo uma direcção de referência e 
( )
ref
M ε Θ< > e ( ) refM γ Θ< >  os respectivos valores de factor de Taylor previstos pelo 
modelo viscoplástico auto-coerente. 
Estas expressões foram obtidas a partir da equação (II.25) admitindo-se que o 
termo  associado ao encruamento devido à acumulação de deslocações no material (τ ) 
evoluía com o valor de deformação da mesma forma para todas as direcções de solicitação 
investigadas. De modo a proporcionar o cálculo para uma gama de deformações mais 
ampla possível, foi seleccionada a direcção Θ=45º como direcção de referência. Os 
resultados obtidos são apresentados nas figuras IV.52 e IV.53. 
 
Como se pode verificar, os valores calculados para a tensão de escoamento 
evoluem com o valor de deformação plástica de uma forma bastante semelhante à 
observada experimentalmente durante os ensaios de tracção uniaxial e de corte realizados. 
Isto constitui mais um forte indício que a anisotropia do encruamento da chapa de alumínio 
em ambos os modos de solicitação resulta, fundamentalmente, da evolução da orientação 
cristalográfica dos grãos durante a deformação. Por outro lado, a análise efectuada permite 
 





explicar o facto das diferenças iniciais no valor do factor de Taylor previsto pelo modelo 
policristalino para a solicitação em corte segundo Θ=45º e 90º não se reflectirem 
significativamente nos valores da tensão de escoamento com base nos elevados valores da 





Figura IV.52: Curvas tensão verdadeira (σ) – deformação plástica verdadeira (ε) obtidas a partir 
dos valores de factor de Taylor previstos pelo modelo viscoplástico auto-coerente para a 
solicitação em tracção uniaxial segundo orientações (Θ) do eixo de tracção relativamente à 











Figura IV.53: Curvas tensão de corte (τ) – deformação de corte (γ) obtidas a partir dos valores de 
factor de Taylor previstos pelo modelo viscoplástico auto-coerente para a solicitação em corte 
segundo orientações (Θ) da direcção de corte relativamente à direcção de laminagem inicial da 
chapa  iguais a 0º e 90º. 
 
 
 1.3.3. Conclusões 
 
Nesta secção foi analisada a anisotropia do comportamento plástico exibida pela 
chapa de alumínio durante ensaios de tracção uniaxial e de corte. O comportamento 
mecânico do material foi caracterizado através das curvas tensão-deformação obtidas 
segundo diferentes orientações da chapa. Para ambos os modos de solicitação foi 
verificado que a chapa apresentava um encruamento anisotrópico bastante acentuado que, 
no caso dos ensaios de tracção uniaxial, conduziu a diferenças de, aproximadamente, 30% 
no valor de deformação plástica uniforme. Estes resultados foram analisados com base em 
observações da estrutura de deslocações, determinação da textura cristalográfica e cálculos 
através do modelo viscoplástico auto-coerente. 
 





Foi observado que a microestrutura de deslocações desenvolvida no plano da chapa 
depende do modo de deformação imposto ao material: após deformação em tracção 
uniaxial foi observada na maioria dos grãos a presença de células aproximadamente 
equiaxiais; após deformação em corte desenvolve-se uma estrutura de deslocações 
constituída por uma família de paredes de deslocações aproximadamente paralelas. 
No caso das amostras solicitadas em tracção uniaxial a 45º da direcção de 
laminagem inicial da chapa verificou-se que a deformação plástica ocorre, 
fundamentalmente, no plano definido pela direcção de tracção e pela normal ao plano da 
chapa conduzindo ao desenvolvimento, neste plano, de estruturas de deslocações 
semelhantes às observadas no plano da chapa nas amostras solicitadas em corte. A análise 
microestrutural realizada mostrou que não existia uma correlação directa entre a 
anisotropia do encruamento exibida pela chapa e a morfologia da estrutura de deslocações 
desenvolvida durante a deformação. 
Pelo contrário, os cálculos realizados através do modelo viscoplástico auto-coerente 
permitiram, do ponto de vista qualitativo, prever com bastante êxito a evolução da textura 
cristalográfica e o encruamento anisotrópico observado durante as diferentes trajectórias de 
deformação investigadas. Este facto, constitui uma forte evidência que a evolução da 
orientação cristalográfica dos seus grãos durante a deformação tem um importante papel na 
























2. TRAJECTÓRIAS DE DEFORMAÇÃO COMPLEXAS 
 


















2.1. ANÁLISE DA INSTABILIDADE PLÁSTICA DO AÇO 
DEFORMADO EM LAMINAGEM-TRACÇÃO UNIAXIAL 
 




















Durante os processos industriais de enformação por deformação plástica, os metais 
são, frequentemente, submetidos a trajectórias de deformação não lineares. Nestas 
condições, a qualidade dos produtos finais é limitada pelo desenvolvimento de 
instabilidades plásticas que conduzem à localização da deformação plástica e, por vezes, à 
fractura precoce da peça e sua rejeição. 
 
A origem da repartição heterogénea da deformação plástica macroscópica pode ser 
atribuída a diferentes fenómenos. Quando a natureza do material, a temperatura de trabalho 
e a velocidade de deformação não favorecem o desenvolvimento de bandas de Lüders ou o 
efeito de Portevin-LeChatelier [159-163], existem pelo menos três causas para a ocorrência 
da instabilidade plástica, nomeadamente: o amaciamento térmico, o amaciamento textural 
e o amaciamento estrutural. O primeiro mecanismo está associado à combinação de 
elevadas velocidades de deformação com uma baixa condutividade térmica do material. O 
amaciamento textural resulta da rotação cristalográfica dos grãos do material segundo 
direcções mais favoráveis ao escorregamento sob a acção de valores menores de tensão. 
Por último, o amaciamento estrutural está associado a uma diminuição da resistência da 
estrutura de deslocações ao escorregamento das deslocações móveis. Este último 
mecanismo ocorre frequentemente quando a deformação do material envolve alterações 
 






significativas da actividade dos sistemas de escorregamento em resultado de mudanças na 
trajectória de deformação (ver por exemplo [89,114,124,138,164-168]). 
 
Na presente secção pretende-se analisar a origem da instabilidade plástica em 
chapas de aço com diferentes tamanhos de grão solicitadas segundo trajectórias de 
deformação complexas. Em particular, pretendeu-se avaliar a contribuição dos mecanismos 
de amaciamento textural e estrutural para a localização macroscópica da deformação na 
recarga. Para o efeito, foram realizados ensaios ortogonais de laminagem-tracção uniaxial, 
de modo a favorecer os efeitos da alteração da trajectória de deformação durante a recarga, 
e baixas velocidades de deformação, de modo a minimizar os efeitos do amaciamento 
térmico. 
 
2.1.1. Procedimento Experimental 
 
Neste trabalho, foi investigado o comportamento de chapas de aço com tamanhos 
de grão de 20 µm, 40 µm e 80 µm pré-deformadas em laminagem e subsequentemente 
recarregadas em tracção uniaxial 
A deformação em laminagem foi realizada segundo a direcção de laminagem 
inicial das chapas até valores de deformação plástica equivalente segundo von Mises (εp) 
iguais a 0,05, 0,11 e 0,17. Das chapas pré-deformadas, foram maquinados provetes que 
foram solicitados em tracção uniaxial na direcção perpendicular à direcção de laminagem. 
A velocidade de deslocamento do travessão da máquina utilizada nestes ensaios foi igual a 
22,5 mm/min, o que correspondeu a uma velocidade de deformação inicial dos provetes 
(ε ) igual a 0,005 s-1. 
O efeito da textura cristalográfica desenvolvida na pré-deformação e da evolução 
da estrutura de deslocações durante a alteração da trajectória de deformação no 
comportamento mecânico na recarga das chapas foi analisado através de cálculos 
efectuados através do modelo viscoplástico auto-coerente e observações no plano das 
chapas por microscopia electrónica de transmissão. 
 
 






2.1.2. Resultados e Discussão 
a) Comportamento Mecânico 
 
Nas figuras IV.54 a IV56 encontram-se representadas as curvas tensão verdadeira 
(σ) –deformação plástica verdadeira (ε) obtidas nos ensaios de tracção uniaxial nas chapas 
de aço com tamanhos de grão de, respectivamente, 20 µm, 40 µm  e 80 µm após pré-
deformação em laminagem até valores de deformação plástica equivalente segundo von 
Mises iguais a εp = 0,05, 0,11 e 0,17. Para efeitos comparativos, em cada figura encontra-
se também representada a respectiva curva tensão verdadeira-deformação plástica 
verdadeira obtida nos ensaios de tracção uniaxial simples (secção 1.2 do presente capítulo) 




Figura IV.54: Curvas tensão verdadeira (σ) – deformação plástica verdadeira (ε) obtidas em 
tracção uniaxial no  aço com tamanho de grão (D) de 20 µm, após pré-deformação em laminagem 
até valores equivalentes iguais a εp=0,05, 0,11 e 0,17. Na figura é representada a curva de 
referência (C.R.) obtida nos ensaios de tracção simples. σr - valor da tensão limite de elasticidade 
na recarga para a amostra pré-deformada até εp = 0,05. 
 
 







Figura IV.55: Curvas tensão verdadeira (σ) – deformação plástica verdadeira (ε) obtidas em 
tracção uniaxial no  aço com tamanho de grão (D) de 40 µm, após pré-deformação em laminagem 
até valores equivalentes iguais a εp=0,05, 0,11 e 0,17. Na figura é representada a curva de 
referência (C.R.) obtida nos ensaios de tracção simples. 
 
 
Figura IV.56: Curvas tensão verdadeira (σ) – deformação plástica verdadeira (ε) obtidas em 
tracção uniaxial no  aço com tamanho de grão (D) de 80 µm, após pré-deformação em laminagem 
até valores equivalentes iguais a εp=0,05, 0,11 e 0,17. Na figura é representada a curva de 
referência (C.R.) obtida nos ensaios de tracção simples. 
 







A análise dos resultados anteriores mostra que o comportamento mecânico das 
chapas de aço após pré-deformação em laminagem é diferente do exibido pelo material 
durante a solicitação simples em tracção uniaxial. Nomeadamente, verifica-se que o valor 
da tensão limite de elasticidade na recarga (σr), entendida como sendo a tensão extrapolada 
à origem12 (cujo método de determinação é exemplificado na figura IV.54), é sempre 
superior ao valor da tensão (σ) alcançada após o mesmo valor de deformação plástica na 
trajectória de deformação simples (curva CR) e que a formabilidade do material diminui 
acentuadamente com o aumento do valor de pré-deformação. 
 
Nas tabelas IV.6 e IV.7 são apresentados, respectivamente, os valores do quociente 
σr/σ  e da deformação plástica residual uniforme (εr) obtidos nestes ensaios sequenciais. 
Estes resultados permitem verificar que o valor da tensão limite de elasticidade de recarga 
normalizada (σr/σ) é tanto maior quanto maior for o valor da pré-deformação (εp) e quanto 
menor for o tamanho de grão (D) da chapa. Pelo contrário, o valor da deformação residual 




Tabela IV.6: Valores da tensão limite de elasticidade normalizada 
(σr/σ) obtidos nos ensaios sequenciais de laminagem-tracção uniaxial 
realizados nas chapas com diferentes tamanhos de grão (D). 
Valor da pré-deformação (εp) 0,05 0,11 0,17 
20 1,06 1,08 1,10 
40 1,03 1,06 1,09 
 
D (µm) 




                                                 
12  A caracterização da tensão limite de elasticidade na recarga através do valor da tensão 
extrapolada à origem é bastante comum em trajectórias de deformação complexas. Este método 
permite eliminar o período inicial de microplasticidade, resultante da presença de deslocações 
móveis geradas durante a pré-deformação, e tem em conta as alterações significativas do declive 
da curva tensão-deformação que ocorrem no início da recarga [116,120,168]. 
 






Tabela IV.7: Valores da deformação plástica residual uniforme (εr) 
obtidos nos ensaios sequenciais de laminagem-tracção uniaxial 
realizados nas chapas com diferentes tamanhos de grão (D). 
Valor da pré-deformação (εp) 0,05 0,11 0,17 
20 0,157 0,006 0,005 
40 0,202 0,024 0,006 
 
D (µm) 
80 0,216 0,058 0,008 
 
 
Nas figuras IV.57 a IV.59 é apresentada a evolução da taxa de encruamento (θ) 
com a tensão verdadeira (σ) determinada a partir das curvas tensão-deformação obtidas nos 
ensaios de tracção uniaxial. A linha θ=σ  representa, de acordo com a condição de 
Considère, o momento em que o fenómeno de estricção tem início. 
 
 
Figura IV.57: Evolução da taxa de encruamento (θ) com a tensão verdadeira (σ) em tracção 
uniaxial do aço com tamanho de grão (D) de 20 µm, após pré-deformação em laminagem até 
valores equivalentes iguais a εp=0,05, 0,11 e 0,17. Na figura encontram-se representadas a curva 
de referência (C.R.) obtida nos ensaios de tracção simples e a linha θ=σ que traduz a condição de 
instabilidade plástica macroscópica de Considère. 
 
 







Figura IV.58: Evolução da taxa de encruamento (θ) com a tensão verdadeira (σ) em tracção 
uniaxial do aço com tamanho de grão (D) de 40 µm, após pré-deformação em laminagem até 
valores equivalentes iguais a εp=0,05, 0,11 e 0,17. Na figura encontram-se representadas a curva 
de referência (C.R.) obtida nos ensaios de tracção simples e a linha θ=σ que traduz a condição de 
instabilidade plástica macroscópica de Considère. 
 
 
Figura IV.59: Evolução da taxa de encruamento (θ) com a tensão verdadeira (σ) em tracção 
uniaxial do aço com tamanho de grão (D) de 80 µm, após pré-deformação em laminagem até 
valores equivalentes iguais a εp=0,05, 0,11 e 0,17. Na figura encontram-se representadas a curva 
de referência (C.R.) obtida nos ensaios de tracção simples e a linha θ=σ que traduz a condição de 
instabilidade plástica macroscópica de Considère. 
 






Estes resultados permitem verificar que, para um dado tamanho de grão, o valor da 
taxa de encruamento diminui durante a recarga de uma forma tanto mais acentuada quanto 
maior for o valor da tensão limite de elasticidade normalizada exibido pela chapa. Quando 
as chapas apresentam elevados valores do quociente σr/σ (εp=0,11 e 0,17), as curvas taxa 
de encruamento-tensão verdadeira atingem, praticamente no início da recarga, a linha de 
instabilidade plástica (θ =σ). Pelo contrário, quando as chapas exibem reduzidos valores de 
σr/σ (εp=0,05) não se verifica a localização imediata da deformação e a curva taxa de 
encruamento-tensão verdadeira tende progressivamente para a correspondente ao ensaio de 
referência (C.R.).  
 
O efeito do valor de σr/σ na localização macroscópica da deformação plástica das 
chapas pode ser analisada com base na relação existente entre o valor da tensão de 
escoamento (σ) durante a deformação plástica de um policristal e o valor médio da tensão 
de corte efectiva exercida nos seus grãos (τ ). No caso de um ensaio simples, esta relação é 
dada pela expressão (II.25): 




em que <M> é o valor médio do factor de Taylor. 
De mesma forma, considerando que <Mr> e rτ  representam, respectivamente, os 
valores médios do factor de Taylor e da tensão de corte efectiva na recarga, a tensão limite 
de elasticidade após a pré-deformação será dada por: 
 










Assim, o valor da tensão limite de elasticidade de recarga normalizada é o resultado 
da contribuição de dois efeitos simultâneos: um associado à textura cristalográfica 
desenvolvida durante a pré-deformação (traduzido pelo termo <Mr>/<M>) e outro 
associado ao encruamento intragranular devido à alteração da trajectória de deformação 
(traduzido pelo termo τ∆  /τ ). O primeiro efeito pode ser avaliado através de uma análise 
 






das orientações cristalográficas dos grão do material pré-deformado enquanto que o 
segundo termo pode ser avaliado através do estudo da evolução da estrutura de deslocações 
durante a alteração da trajectória de deformação. 
 
b) Efeito da Textura Cristalográfica 
 
 A influência da textura cristalográfica no valor da tensão de recarga das chapas foi 
avaliada através do cálculo, efectuado pelo modelo viscoplástico auto-coerente, da 
evolução do valor médio do factor de Taylor (<M>) com o valor de deformação plástica (ε) 
em tracção uniaxial. Para o efeito, utilizaram-se as figuras de polos exibidas pelas chapas 
após deformação em laminagem até valores equivalentes iguais a 0,05 e 0,2 (figuras IV.7, 
IV.8, IV.11 e IV.12). Os resultados obtidos para as chapas com tamanhos de grão de 20 
µm e 80 µm são apresentados, respectivamente, nas figuras IV.60 e IV.61. Nestas figuras é 
também representada a evolução do valor médio do factor de Taylor prevista pelo modelo 
para a solicitação em tracção uniaxial simples. 
 
 
Figura IV.60: Evolução do valor médio do factor de Taylor (<M>) com a deformação plástica (ε) 
prevista pelo modelo viscoplástico auto-coerente para uma solicitação em tracção uniaxial na 
direcção transversal (D.T.) da chapa de aço com tamanho de grão (D) de 20 µm. εp – valor de pré-
deformação. 
 







Figura IV.61: Evolução do valor médio do factor de Taylor (<M>) com a deformação plástica (ε) 
prevista pelo modelo viscoplástico auto-coerente para uma solicitação em tracção uniaxial na 
direcção transversal (D.T.) da chapa de aço com tamanho de grão (D) de 80 µm. εp – valor de pré-
deformação. 
 
Como era esperado, tendo em conta a fraca evolução da textura cristalográfica 
exibida pela chapa durante a solicitação simples em laminagem, os valores médios do 
factor de Taylor previstos pelo modelo policristalino para os tamanhos de grão analisados 
são praticamente independentes do valor da pré-deformação. Além disso, os valores são 
semelhantes em toda a gama de deformações investigada aos valores previstos para uma 
solicitação em tracção uniaxial simples. Isto significa que o efeito da textura cristalográfica 
desenvolvida durante a pré-deformação no valor de σr/σ é aproximadamente nulo 
(<Mr>/<M>≈1) e que o incremento do valor da tensão limite de elasticidade observado 
durante a recarga é, essencialmente, uma consequência das alterações que ocorrem ao nível 
do encruamento intragranular ( τ∆  ) devido à mudança da trajectória de deformação. Isto 



















c) Efeito da Estrutura de Deslocações 
 
As observações microestruturais realizadas após a recarga das chapas de aço 
mostraram que a microestrutura de deslocações desenvolvida durante a pré-deformação 
evolui, durante a recarga, no sentido da reorganização de acordo com as novas condições 
de solicitação, isto é, evolui no sentido da formação de estruturas semelhantes às 
observadas durante os ensaios de tracção uniaxial simples. 
É de referir que em nenhuma das amostras analisadas foi observado qualquer 
fenómeno de localização intragranular da deformação. Isto contradiz a análise efectuada 
por Korbel [169], que atribuiu o fenómeno da localização da deformação do aço durante as 
solicitações ortogonais de laminagem-tracção uniaxial ao desenvolvimento e propagação 
através das fronteiras de grão de microbandas com deformação de corte associada.  
 
Nas figuras seguintes são apresentados alguns exemplos das estruturas de 
deslocações desenvolvidas após a mudança da trajectória de deformação. Nas amostras 
pré-deformadas até um valor equivalente de deformação igual a 0,05, o aumento do valor 
de deformação plástica de recarga conduz ao desenvolvimento gradual e homogéneo de 
paredes de deslocações alinhadas com os traços dos planos dos sistemas de escorregamento 
com maior valor do factor de Schmid (figuras IV.62 e IV.63). Nas amostras pré-
deformadas até valores de deformação equivalente superiores, a evolução microestrutural é 
limitada pela ocorrência de localização macroscópica da deformação no início da recarga, 
desenvolvendo-se uma estrutura de deslocações característica da tracção uniaxial apenas 
em regiões de estricção dos provetes, onde os valores de deformação plástica são 
suficientemente elevados (figuras IV.64 e IV.65). 
 
 O efeito das alterações na estrutura de deslocações no valor da tensão de recarga, 
foi analisado através do modelo viscoplástico auto-coerente com base no número e 
natureza dos sistemas de escorregamento activados nas duas deformações sucessivas. Na 
figura IV.66 são apresentados os resultados obtidos para as chapas com tamanho de grão 


















Figura IV.62: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida em tracção 
uniaxial até um valor de deformação plástica igual a ε=0,02 após pré-deformação em 
laminagem até um valor equivalente igual a εp=0,05 (D=20 µm). Na figura encontram-se 
representados os traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com maior 








Figura IV.63: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida em tracção 
uniaxial até um valor de deformação plástica igual a ε=0,25 após pré-deformação em 
laminagem até um valor equivalente igual a εp=0,05 (D=20 µm). Na figura encontram-se 
representados os traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com maior 



















Figura IV.64: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida em tracção 
uniaxial até um valor de deformação plástica igual a ε=0,005 após pré-deformação em 
laminagem até um valor equivalente igual a εp=0,17 (D=20 µm). Na figura encontram-se 
representados os traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com maior 












Figura IV.65: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na região 
de estricção (ε>0,005) durante o ensaio de tracção uniaxial realizado após pré-deformação em 
laminagem até um valor equivalente igual a εp=0,17 (D=20 µm). Na figura encontram-se 
representados os traços dos planos pertencentes aos sistemas de escorregamento com maior 
valor do factor de Schmid (m). E.T. – Eixo de tracção. 
 
 






      
 
      
Figura IV.66: Número médio de sistemas de escorregamento activados em cada grão durante a 
recarga da chapa de aço com tamanho de grão (D) de 20 µm (a) e 80 µm (b). εp – Valor da pré-
deformação em laminagem; γmin – contribuição mínima para a deformação de corte total do grão a 










Como se pode verificar, a acomodação da deformação no início da recarga envolve, 
fundamentalmente, a activação de sistemas de escorregamento que foram latentes durante a 
pré-deformação. Isto significa que, no início da segunda trajectória de deformação, a 
maioria das deslocações possuem planos e/ou direcções de escorregamento incompatíveis 
com as novas condições de solicitação definindo, por esse motivo, uma estrutura que, não 
podendo participar na acomodação da deformação plástica, actua como obstáculo ao 
movimento das deslocações nos novos sistemas de escorregamento. Em termos do 
comportamento mecânico das chapas, isto traduz-se no aumento do valor da tensão de 
escoamento no início da recarga de uma forma tanto mais acentuada quanto maior for a 
densidade das deslocações geradas durante a primeira trajectória de deformação, isto é, 
quanto maior for o valor da pré-deformação e menor for o tamanho de grão do material.  
 
A partir do momento em que os sistemas de escorregamento envolvidos na 
acomodação da deformação durante a recarga são activados, tem início a aniquilação 
mútua de deslocações e, consequentemente, a redução do efeito da estrutura de deslocações 
desenvolvida durante a pré-deformação. Em consequência destes fenómenos de 
recuperação dinâmica, a microestrutura de deslocações evolui para a típica da segunda 
trajectória de deformação e a taxa de encruamento diminui de uma forma tanto mais 
acentuada quanto maior for a probabilidade de interacção entre as deslocações, ou seja, 
quanto maior for a densidade de deslocações da pré-deformação. Isto permite compreender 
o facto de baixos valores de σr/σ se encontrarem associados a comportamentos mecânicos 
durante a recarga semelhantes aos obtidos em ensaios monótonos, enquanto que elevados 
valores deste parâmetro estão associados a diminuições muito acentuadas do valor da taxa 
de encruamento no início da recarga e, consequentemente, à localização precoce da 
deformação plástica do material. 
 
A relação entre os valores da tensão limite de elasticidade normalizada e a 
deformação plástica uniforme exibida pelas chapas durante a recarga sugere que deverá 
existir um valor limite de σr/σ a partir do qual o fenómeno de estricção ocorre logo no 
início da recarga. De acordo com a expressão (IV.10) este valor limite ((σr/σ)lim) deverá ser 
função do comportamento monótono da chapa (τ ) e das alterações que ocorrem ao nível 
do encruamento intragranular devido à alteração da trajectória de deformação ( τ∆  ), isto é, 
 






deverá depender do valor do expoente de encruamento do material (n) e do valor da pré-



















Nas figuras IV.67 a IV.69 são comparados os valores de σr/σ, obtidos 
experimentalmente nos ensaios de tracção uniaxial das chapas de aço, com os valores de 
(σr/σ)lim previstos pelo modelo de instabilidade plástica anterior. Nestes cálculos foram 
utilizados os valores de n apresentados na tabela IV.1.  
 
Como se pode verificar, o modelo utilizado prevê com êxito a ocorrência da 
localização da deformação plástica na recarga da chapa de aço. De facto, quando os valores 
experimentais de σr/σ não ultrapassam o valor limite previsto pela expressão (IV.11), 
como é o caso das amostras pré-deformadas até εp=0,05, o fenómeno de estricção não 
ocorre antes de ser atingida uma deformação plástica uniforme total idêntica à registada 
durante a solicitação em tracção uniaxial do material não pré-deformado. Pelo contrário, 
quando o valor de (σr/σ)lim é ultrapassado, a localização macroscópica da deformação 
ocorre praticamente no início da recarga. 
 
Um aspecto que merece ser destacado é a relação prevista pelo modelo entre a 
ocorrência do fenómeno de estricção precoce durante a recarga em tracção uniaxial e o 
comportamento monótono do material. Isto permite compreender a razão pela qual as 
chapas de aço com baixo teor em carbono apresentam uma maior sensibilidade ao valor de 
pré-deformação do que outros materiais. De facto, enquanto que nas chapas de aço com 
tamanho de grão igual a 20 µm o valor do expoente de encruamento (n) é igual a 0,21 e a 
instabilidade plástica ocorre para valores de pré-deformação inferiores a 0,11, no cobre 
policristalino com o mesmo tamanho de grão estes valores são aproximadamente iguais a, 
respectivamente, 0,35 e 0,18 [116]). 
 
 








Figura IV.67: Comparação entre a tensão limite de elasticidade normalizada experimental (σr/σ ) e 
limite (σr/σ )lim, prevista pelo modelo de instabilidade plástica, para a chapa de aço com tamanho 




Figura IV.68: Comparação entre a tensão limite de elasticidade normalizada experimental (σr/σ ) e 
limite (σr/σ )lim, prevista pelo modelo de instabilidade plástica, para a chapa de aço com tamanho 
de grão (D) de 40 µm. εp – Valor de pré-deformação. 
 









Figura IV.69: Comparação entre a tensão limite de elasticidade normalizada experimental (σr/σ ) e 
limite (σr/σ )lim, prevista pelo modelo de instabilidade plástica, para a chapa de aço com tamanho 





Nesta secção, foi investigado o efeito da alteração da trajectória de deformação em 
chapas de aço com tamanhos de grão iguais a 20 µm, 40 µm e 80 µm solicitadas em 
ensaios ortogonais de laminagem-tracção uniaxial. 
As curvas tensão-deformação obtidas permitiram verificar que o comportamento 
mecânico das chapas durante a recarga é caracterizado por um aumento do valor da  tensão 
limite de elasticidade e uma diminuição do valor da deformação plástica  uniforme com o 
valor da pré-deformação. Estes resultados foram investigados através de cálculos 
realizados através do modelo viscoplástico auto-coerente e observações por microscopia 
electrónica de transmissão. 
Os resultados obtidos com o modelo policristalino permitiram concluir que o efeito 
da textura cristalográfica desenvolvida durante a pré-deformação nas alterações do 
 






comportamento mecânico das chapas, devido à mudança da trajectória de deformação, é 
muito reduzido. Pelo contrário, as observações microestruturais realizadas mostraram que a 
estrutura de deslocações evolui durante a recarga no sentido da formação de estruturas 
semelhantes às observadas durante os ensaios de tracção uniaxial simples.  
Os cálculos realizados demonstraram que a acomodação da deformação durante a 
recarga envolve essencialmente a activação de sistemas de escorregamento latentes durante 
a pré-deformação. Estes resultados permitiram explicar o incremento do valor da tensão 
limite de elasticidade na recarga com base na interacção entre as deslocações que 
participam na recarga e a estrutura de deslocações desenvolvida na primeira solicitação. 
Por outro lado, a diminuição do valor de deformação plástica uniforme exibida pelas 
chapas pré-deformadas durante os ensaios de tracção uniaxial foi atribuída à ocorrência 
precoce do fenómeno de estricção, com origem numa acentuada diminuição da taxa de 
encruamento devido à recuperação dinâmica da estrutura de deslocações desenvolvida 
durante a pré-deformação. 
A análise dos resultados obtidos permitiu verificar que a ocorrência deste fenómeno 
de estricção pode ser prevista através de um modelo que considera a existência de um valor 
limite (que depende do valor da pré-deformação e do expoente de encruamento do 
material) da razão entre a tensão limite de elasticidade na recarga e a tensão obtida durante 
a solicitação em tracção uniaxial simples, a partir do qual se verifica a localização 


























2.2. ANÁLISE DA INSTABILIDADE PLÁSTICA DO AÇO E DO 
ALUMÍNIO DEFORMADOS EM LAMINAGEM-CORTE 
 


















A produção de peças metálicas com formas complexas envolve, de um modo geral, 
múltiplas etapas de enformação durante as quais o material é simultaneamente submetido a 
alterações acentuadas da trajectória de deformação e elevados valores de deformação 
plástica. Como se verificou na secção anterior, estas condições favorecem fortemente a 
localização macroscópica da deformação plástica e condicionam o sucesso dos processos 
industriais de enformação por deformação plástica. 
Em termos laboratoriais, o comportamento mecânico do material durante as várias 
etapas de fabrico pode ser caracterizado através de ensaios sequenciais em que, após uma 
primeira solicitação (pré-deformação), o material é  novamente solicitado segundo uma 
direcção e/ou modo de deformação diferente (trajectória de recarga). Devido à facilidade 
de realização e por possibilitar uma avaliação rigorosa dos valores da tensão e da 
deformação, a tracção uniaxial é um dos modos de deformação mais utilizados para 
caracterizar o comportamento do material durante a recarga. No entanto, a ocorrência do 
fenómeno de estricção limita a utilização deste ensaio a valores de deformação plástica 
relativamente reduzidos. 
Neste contexto, o ensaio de corte afigura-se particularmente adaptado ao estudo da 
instabilidade plástica nos metais durante trajectórias de deformação complexas, uma vez 
que não promove variações (pelo menos de primeira ordem) na secção activa dos provetes, 
permitindo a caracterização do comportamento mecânico até valores de deformação 
plástica bastante elevados (tipicamente na ordem dos 100%). 
 






No caso da amplitude da alteração da trajectória de deformação imposta ao material 
corresponder a valores do parâmetro α próximos de zero, o comportamento mecânico na 
recarga em corte é, geralmente, caracterizado pela ocorrência de um período transitório de 
amaciamento no início do ensaio [73,124,125,138,166] que poderá conduzir à  
instabilidade plástica. Como foi referido anteriormente, este fenómeno pode ter origem 
numa diminuição da resistência oferecida pela estrutura de deslocações desenvolvida 
durante a pré-deformação ao escorregamento das deslocações durante a recarga 
(amaciamento estrutural) e/ou na reorientação cristalográfica dos cristais do material 
segundo direcções mais favoráveis à deformação sob a acção de tensões de escoamento 
inferiores (amaciamento textural). 
 
O objectivo deste trabalho é determinar qual destes dois mecanismos de 
amaciamento é predominante para a ocorrência da instabilidade plástica em chapas aço e 
de alumínio durante a alteração da trajectória de deformação promovida por ensaios 
sequenciais de laminagem-corte. 
 
2.2.1. Procedimento Experimental 
 
As chapas de aço utilizadas neste trabalho apresentavam tamanhos médios de grão 
(D) de 20 µm e 80 µm e foram pré-deformadas em laminagem segundo a direcção de 
laminagem inicial das chapas (Θ=0º) até valores de deformação plástica equivalentes 
segundo von Mises (εp) iguais a 0,05, 0,2, 0,4 e 0,8.  
As chapas de alumínio apresentavam tamanhos médios de grão (D) de 50 µm e 80 
µm e a pré-deformação em laminagem foi realizada até um valor equivalente igual a 
εp=0,4, de forma que o ângulo (Θ) formado pela direcção da pré-deformação e pela 
direcção de laminagem inicial (D.L.I.) das chapas fosse igual a 0º, 45º e 135º.  
Das chapas pré-deformadas foram maquinados provetes com 30x50 mm que, de 
seguida, foram submetidos a ensaios de corte segundo a  direcção perpendicular à direcção 
de laminagem inicial da chapa (figura IV.70). A velocidade de deformação inicial 
utilizadas nestes ensaios (γ ) foi igual a 0,001 s-1 e a área dos provetes efectivamente 
submetida à deformação foi de 10x50 mm2.  
 






Convém referir que, por razões de simetria, a laminagem a 45º e a 135º 
relativamente a um dos eixos de ortotropia do material (como é o caso da direcção de 
laminagem inicial da chapa) são equivalentes. Porém, a realização dos ensaios de corte na 
mesma direcção e com o mesmo sinal de movimento relativo das amarras da máquina de 
ensaios corresponde a alterações da trajectória de deformação bastante diferentes. 
Nomeadamente, os ensaios sequenciais realizados com Θ=0º, 45º e 135º correspondem a 
valores do parâmetro α iguais a, respectivamente, 0, 0,5 e –0,5 (ver anexo 2). 
 
 
Figura IV.70: Representação esquemática das orientações entre a direcção de pré-deformação em 
laminagem (D.L.) e a direcção de corte (representada por setas duplas) investigadas. Nas figuras 
encontram-se também indicados os valores do parâmetro α correspondentes à alteração da 
trajectória de deformação imposta em cada sequência de ensaios. D.L.I.- Direcção de laminagem 
inicial da chapa; D.T.- direcção transversal da chapa. 
 
A evolução da textura cristalográfica das chapas durante os ensaios realizados foi 
caracterizada através de figuras de polos obtidas por difracção de raios-X. Estes resultados 
serviram também para avaliar, através da utilização do modelo viscoplástico auto-coerente, 
o efeito da rotação cristalográfica dos grãos durante a deformação no comportamento 
mecânico exibido pelo material na recarga. As alterações na estrutura de deslocações 
durante a mudança da trajectória de deformação foram analisadas por microscopia 
electrónica de transmissão. Todas as observações microestruturais foram realizadas no 
plano das chapas. 
 
2.2.2. Resultados e Discussão 
 2.2.2.1. Comportamento do Aço 
a) Comportamento Mecânico 
 
Na figura IV.71 são apresentadas as curvas tensão de corte (τ)–deformação de corte 
(γ) obtidas nas chapas de aço com tamanho de grão (D) de 20 µm e 80 µm, após solicitação 
em laminagem até diferentes valores de deformação equivalentes (εp ).  
 







Figura IV.71: Curvas tensão de corte (τ) – deformação de corte (γ) obtidas nas chapas de aço 
com tamanho de grão (D) igual a 20 µm e 80 µm pré-deformadas em laminagem até valores 
equivalentes (εp) iguais a 0,05, 0,2, 0,4 e 0,8. Θ - Ângulo entre a direcção de pré-deformação e a 
direcção de laminagem inicial da chapa. 
 
Como se pode verificar, para as amostras pré-deformadas até valores de 
deformação equivalente iguais ou superiores a εp=0,2, as curvas caracterizam-se pela 
ocorrência de amaciamento no início da recarga. Para valores moderados de pré-
deformação, este amaciamento tem um carácter transitório e o material apresenta uma taxa 
de encruamento positiva a partir de um valor de deformação tanto maior quanto maior for 
εp. Pelo contrário, para valores de pré-deformação superiores a εp=0,4, a tensão de 
escoamento diminui continuamente em toda a gama de valores de deformação de corte 
investigada. É de referir que, apesar da amplitude do amaciamento (∆τ)13 ser mais 
significativa para as chapas com menor tamanho de grão e pré-deformadas a maiores 
                                                 
13  A amplitude do fenómeno de amaciamento (∆τ) foi considerada como sendo a diferença entre os 
valores máximo e mínimo da tensão de corte registados no intervalo de deformação de corte (∆γ) 
necessário para que o valor da tensão de corte recupere o valor registado imediatamente antes da 
ocorrência do fenómeno de amaciamento. 
 
 






valores (tabela IV.8), a deformação macroscópica na zona calibrada dos provetes 
permaneceu razoavelmente homogénea durante os ensaios realizados. 
Para valores de pré-deformação baixos (εp=0,05) o material apresenta um aumento 
contínuo da tensão de escoamento, de uma forma semelhante à observada nos ensaios de 
corte simples. 
 
Tabela IV.8: Amplitude (∆τ) e extensão (∆γ) do amaciamento no 
início da recarga das chapas de aço em função dos valores de pré-
deformação (εp) e de tamanho de grão (D). 
D 20 µm 80 µm 
εp 0,05 0,2 0,4 0,8 0,05 0,2 0,4 0,8 
∆τ (MPa) 0 2,41 5,85 >15,98 0 0 5,08 >19,42 
∆γ 0 0,15 0,37 >0,83 0 0 0,48 >0,83 
 
 
c) Evolução da Microestrutura de Deslocações 
 
As observações da microestrutura de deslocações desenvolvida durante a recarga 
foram realizadas após valores de deformação de corte iguais a 0,10 e 0,15.  
 
Nas amostras pré-deformadas até εp=0,05, a maioria dos grãos apresenta uma 
microestrutura de deslocações característica de ensaios de corte simples, isto é, estruturas 
constituídas por uma ou duas famílias de paredes de deslocações aproximadamente 
rectilíneas e frequentemente paralelas aos traços dos planos pertencentes a sistemas de 
escorregamento com maior actividade segundo o modelo de Sachs (figuras IV.72 e IV.73). 
 
Pelo contrário, a microestrutura de deslocações desenvolvida durante a recarga das 
amostras pré-deformadas até valores equivalentes superiores a 0,05 caracteriza-se pela 
presença de microbandas com deformação de corte associada (figuras IV.74 a IV.77) que 
se traduz em perturbações da estrutura de deslocações da pré-deformação (figuras IV.74 e 
IV.77) ou, no caso da sua propagação a grãos vizinhos, das fronteiras de grão (figuras 
IV.75 e IV.76). 
 
















Figura IV.72: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de aço com tamanho de grão de 20 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação 
em laminagem até εp = 0,05. Na figura encontram-se representados os traços dos planos 
pertencentes aos sistemas de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). A 












Figura IV.73: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação 
em laminagem até εp = 0,05. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente 
ao sistema de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido 
do ensaio são representados por setas duplas. 
 



















Figura IV.74: Observação por MET de microbandas desenvolvidas na chapa de aço com 
tamanho de grão de 20 µm deformada em corte até γ=0,10 após pré-deformação em 
laminagem até εp=0,4. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao 
sistema de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido do 





      
 
 




Figura IV.75: Observação por MET da propagação de microbandas através da fronteira entre 
grãos vizinhos com orientação cristalográfica semelhante. Chapa de aço com tamanho de grão 
de 80 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação em laminagem até εp=0,2. Na 
figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao sistema de escorregamento 
com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido do ensaio são representados 
por setas duplas. 
 


















Figura IV.76: Observação por MET da propagação de microbandas através da fronteira entre 
grãos vizinhos com orientação cristalográfica semelhante. Chapa de aço com tamanho de grão 
de 80 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação em laminagem até εp=0,4. Na 
figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao sistema de escorregamento 
com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido do ensaio são representados 












Figura IV.77: Observação por MET de microbandas desenvolvidas na chapa de aço com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação em 
laminagem até εp=0,8. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao 
sistema de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido do 
ensaio são representados por setas duplas. 
 







Diversos estudos (ver por exemplo [124,125,138,170]) mostraram que o 
desenvolvimento de microbandas com deformação de corte associada durante alterações da 
trajectória de deformação que, como no presente caso, promovam a activação de sistemas 
de escorregamento que foram latentes durante a pré-deformação, conduz frequentemente a 
um período transitório de amaciamento macroscópico no início da segunda trajectória de 
deformação. Nestes casos, o início do amaciamento é concomitante com a multiplicação 
destas estruturas de deslocações que, desta forma, acomodam uma fracção da deformação 
de recarga tanto mais importante quanto maior for a densidade de deslocações 
desenvolvida durante a pré-deformação. Isto traduz-se num amaciamento macroscópico 
durante a alteração da trajectória de deformação tanto mais acentuado quanto maior for o 
valor da pré-deformação e menor for o tamanho de grão do material.  
Com o aumento do valor de deformação plástica, a fracção da deformação de 
recarga acomodada pelas microbandas diminui progressivamente devido ao encruamento 
no interior das microbandas e à recuperação dinâmica da estrutura de deslocações da pré-
deformação. Como resultado, a deformação dos grãos torna-se mais homogénea e a 
estrutura de deslocações evolui para a típica da segunda trajectória (figuras IV.78 e IV.79). 
Em termos macroscópicos, isto marca o fim da contribuição das microbandas para o 
fenómeno de amaciamento macroscópico e o início da evolução da tensão de escoamento 
para um valor de saturação. Dependendo dos valores relativos da  tensão de escoamento 
alcançada no início da recarga e da tensão de saturação, esta evolução poderá envolver a 
continuação do fenómeno de amaciamento macroscópico (como nas curvas tensão 
deformação relativas a εp=0,8) ou, pelo contrário, o encruamento progressivo do material 
(como nas curvas relativas a εp<0,8). 
 
O comportamento microestrutural descrito difere substancialmente do exibido pelo 
material quando a trajectória de recarga é a tracção uniaxial. De facto, de acordo com o 
trabalho anterior, o comportamento do aço durante a recarga em tracção uniaxial 
caracterizam-se por uma evolução gradual e homogénea da microestrutura de deslocações 
para a típica da segunda trajectória de deformação, sem a ocorrência de localização da 
deformação ao nível dos grãos. Uma explicação para esta diferença assenta no facto do 
ensaio de corte favorecer, relativamente ao ensaio de tracção uniaxial, uma acentuada 
actividade num número mais reduzido de sistemas de escorregamento [171], condição 
 



















Figura IV.78: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de aço com tamanho de grão de 20 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação 
em laminagem até εp=0,4. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao 
sistema de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido do 












Figura IV.79: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de aço com tamanho de grão de 20 µm deformada em corte até γ=0,15 após pré-deformação 
em laminagem até εp=0,2. Na figura encontra-se representado o traço do plano pertencente ao 
sistema de escorregamento com maior valor do factor de Schmid (m). A direcção e o sentido do 
ensaio são representados por setas duplas. 
 






b) Evolução da Textura Cristalográfica 
 
As figuras de polos {200} e {110} exibidas pelas chapas de aço com tamanho 
médio de grão de 80 µm após pré-deformação até εp=0,05, 0,4 e 0,8 e solicitadas até um 
valor de deformação de corte igual a γ=0,5 são apresentadas nas figuras IV.80 a IV.82.  
A análise destes resultados permite verificar que a evolução da textura 
cristalográfica da chapa de aço durante a recarga caracteriza-se, fundamentalmente, por um 
reforço relativamente acentuado do componente de textura {111}<110> segundo uma 







Figura IV.80: Figuras de polos experimentais {200} e {110} obtidas na chapa de aço com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-deformação em laminagem 
até εp=0,05. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se representados na figura por 













Figura IV.81: Figuras de polos experimentais {200} e {110} obtidas na chapa de aço com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-deformação em laminagem 
até εp=0,4. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se representados na figura por 





Figura IV.82: Figuras de polos experimentais {200} e {110} obtidas na chapa de aço com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-deformação em laminagem 
até εp=0,8. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se representados na figura por 










À semelhança do procedimento utilizado no trabalho anterior, foi utilizado o 
modelo viscoplástico auto-coerente para avaliar o efeito das alterações na orientação 
cristalográfica dos grãos na evolução da tensão de recarga do material. Nas figuras IV.83 a 
IV.85 são apresentadas as figuras de polos previstas pelo modelo a partir das texturas 
cristalográficas obtidas nas chapas pré-deformadas com tamanho médio de grão de 80 µm. 
 
Como se pode verificar, estes resultados são qualitativamente consistentes com a 
evolução da textura cristalográfica determinada experimentalmente. Desta forma, 
procedeu-se à determinação do valor médio do factor de Taylor (<M>) em função da 





Figura IV.83: Figuras de polos {200} e {110} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-
deformação em laminagem até εp=0,05. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se 
















Figura IV.84: Figuras de polos {200} e {110} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-
deformação em laminagem até εp=0,4. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se 






Figura IV.85: Figuras de polos {200} e {110} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-
deformação em laminagem até εp=0,8 A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se 













Figura IV.86: Evolução do valor médio do factor de Taylor (<M>) com a deformação de corte (γ) 
prevista pelo modelo viscoplástico auto-coerente para a chapa de aço com tamanho de grão (D) 
de 80 µm pré-deformada em laminagem até diferentes valores equivalentes (εp). - 
Valores obtidos a partir das texturas exibidas pela chapa pré-deformada em laminagem; 
- valores obtidos a partir das texturas exibidas pela chapa após pré-deformação em 
laminagem e recarga em corte até γ=0,5. 
 
Os resultados anteriores mostram que o valor médio do factor de Taylor previsto 
pelo modelo policristalino é, praticamente, independente do valor da pré-deformação e 
quase não evolui durante a recarga. Isto significa que a alteração da orientação 
cristalográfica dos grãos de aço tem uma influencia muito reduzida na  tensão de 
escoamento na recarga. Tendo em conta a análise microestrutural anterior, isto permite 
concluir que fenómeno de amaciamento observado nas chapas de aço durante a alteração 
da trajectória de deformação tem uma origem estrutural sendo, mais especificamente, o 
resultado de fenómenos de localização intragranular da deformação através da formação de 
microbandas com deformação de corte associada. 
 
 






 2.2.2.2. Comportamento do Alumínio 
a) Comportamento Mecânico 
 
Na figura IV.87 são apresentadas as curvas tensão de corte-deformação de corte 
exibidas pelo alumínio após pré-deformação segundo as direcções (Θ) investigadas. 
 
 
Figura IV.87: Curvas tensão de corte (τ) – deformação de corte (γ) obtidas nas chapas de 
alumínio com tamanho de grão (D) de 50 µm e 80 µm pré-deformadas em laminagem até um valor 
equivalente (εp) igual a 0,4 segundo diferentes orientações (Θ) relativamente à direcção de 
laminagem inicial da chapa. 
 
A comparação destes resultados com os obtidos na chapa de aço permite verificar 
que os comportamentos mecânicos exibidos pelo alumínio e pelo aço durante a recarga são 
substancialmente diferentes. Com efeito, quando as condições de solicitação das chapas de 
alumínio são iguais às impostas nas chapas de aço (curvas para Θ=0º), não é observado 
qualquer amaciamento na fase inicial da recarga e a tensão de corte aumenta 
 






continuamente até elevados valores de deformação. Este tipo de comportamento é também 
observado quando o material é pré-deformado segundo a direcção Θ=45º. 
Pelo contrário, quando o ângulo Θ é igual a 135º, o comportamento mecânico 
exibido pelo material no início da trajectória de recarga é caracterizado por um 
amaciamento relativamente acentuado que se prolonga até um valor de deformação de 
corte superior a 0,8, a partir do qual não se regista praticamente qualquer evolução da 
tensão de escoamento. 
 
Um resultado que se destaca é o elevado valor da tensão limite de elasticidade 
obtido na recarga quando Θ=45º e 135º relativamente ao obtido para Θ=0º. Na realidade, 
tendo em conta o efeito da alteração da actividade dos sistemas de escorregamento devido 
à mudança da trajectória de deformação, seria de esperar que o valor da tensão limite de 
elasticidade para Θ=0º fosse superior aos valores obtidos nos restantes ensaios (convém 
lembrar que a amplitude alteração da trajectória de deformação imposta nos ensaios 
relativos a Θ=0º, 45º e 135º corresponde a valores do parâmetro α iguais a, 
respectivamente, 0, 0,5 e –0,5, pelo que a activação durante a recarga de sistemas de 
escorregamento que foram latentes durante a pré-deformação ocorre em maior número 
para Θ=0º). 
 
a) Evolução da Microestrutura de Deslocações 
 
As observações da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa de 
alumínio durante a recarga foram realizadas, para as três trajectórias de deformação 
investigadas, após valores de deformação de corte iguais a 0,4 e 0,7.  
Verificou-se que a morfologia, dimensões e homogeneidade das estruturas de 
deslocações desenvolvidas durante a recarga não dependem da direcção de pré-
deformação. Em particular, não foi detectado em nenhuma amostra qualquer indício de 
localização da deformação ao nível dos grãos. Isto significa que as diferenças de 
comportamento mecânico exibidas pela chapa, nomeadamente a ocorrência de 
amaciamento para Θ=135º e os valores relativos da tensão limite de elasticidade na 
recarga, não podem ser explicadas com base na evolução da estrutura de deslocações. 
 






Após um valor de deformação de corte igual a γ=0,4, os grãos apresentam uma 
estrutura de deslocações constituída por células aproximadamente equiaxiais com uma 













Figura IV.88: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,4 após pré-













Figura IV.89: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,4 após pré-
deformação segundo Θ=45º. A direcção e o sentido do ensaio são representados por setas 
duplas. 
 
















Figura IV.90: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,4 após pré-
deformação segundo Θ=135º. A direcção e o sentido do ensaio são representados por setas 
duplas. 
 
Com o aumento do valor de deformação de corte (γ=0,7), as estruturas celulares 
apresentaram-se  alongadas na direcção de corte, com dimensões médias mais reduzidas e 













Figura IV.91: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,7 após pré-
deformação segundo Θ=0º. A direcção e o sentido do ensaio são representados por setas 
duplas. 
 








      
 






Figura IV.92: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,7 após pré-













Figura IV.93: Observação por MET da microestrutura de deslocações desenvolvida na chapa 
de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,7 após pré-
deformação segundo Θ=135º. A direcção e o sentido do ensaio são representados por setas 
duplas. 
 
A análise destes resultados mostra que a evolução da estrutura de deslocações 
durante a recarga das chapas de alumínio e de aço é diferente. Com efeito, enquanto que no 
aço, a sequência de solicitações ortogonais de laminagem-corte promove o 
desenvolvimento de microbandas com deformação de corte, no alumínio, estas condições 
 






traduzem-se numa evolução gradual e homogénea da microestrutura de deslocações para 
células alongadas. Estas diferenças podem ser explicadas com base no facto da elevada 
energia de falha de empilhamento do alumínio facilitar o escorregamento cruzado das 
deslocações e, desta forma, favorecer os mecanismos de recuperação dinâmica da estrutura 
de deslocações desenvolvida durante a pré-deformação [80]. Tal hipótese é apoiada pelo 
facto das microbandas com deformação de corte associada ocorrerem, quase 
exclusivamente, em materiais com energias de falha de empilhamento moderadas, como 
por exemplo o aço, o níquel ou o cobre [86,124,126,128,143]. 
 
b) Evolução da Textura Cristalográfica 
 
Nas figuras IV.94 e IV.95 são apresentadas as figuras de polos {200} e {111} 
obtidas nas chapas de alumínio após deformação em laminagem segundo, respectivamente, 
as direcções Θ=0º e 45º (as figuras de polos para Θ=135º podem ser obtidas a partir das 





Figura IV.94: Figuras de polos experimentais {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio com 
tamanho de grão de 80 µm após deformação em laminagem na direcção Θ=0º. D.L. – Direcção 
de laminagem; D.L.I. – direcção de laminagem inicial da chapa; D.T. – direcção transversal. 
{200} {111} 
 







Figura IV.95: Figuras de polos experimentais {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio com 
tamanho de grão de 80 µm após deformação em laminagem na direcção Θ=45º. D.L. – Direcção 
de laminagem; D.L.I. – direcção de laminagem inicial da chapa; D.T. – direcção transversal. 
 
Estes resultados permitem verificar que, quando a direcção de pré-deformação é 
realizada na direcção de laminagem inicial, a orientação cristalográfica preferencial dos 
grãos da chapa de alumínio segundo o componente de textura do tipo cubo {100}<100> é 
pouco alterada, apesar do valor relativamente elevado de deformação (εp=0,4).  No entanto, 
quando a pré-deformação é realizada segundo a direcção Θ=45º (ou Θ=135º), desenvolve-
se uma textura cristalográfica substancialmente diferente e o material perde a sua 
ortotropia inicial relativamente às direcções macroscópicas D.L.I. e D.T.. 
 
Nas figuras IV.96 a IV.98 e IV.99 a IV.101 são apresentadas as figuras de polos 
experimentais e previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente após a solicitação em 
corte até um valor de deformação igual a γ=1 a partir das texturas anteriores. Como se pode 
constatar, existe um bom acordo qualitativo entre as texturas cristalográficas experimentais 
e calculadas. Isto mostra que, também no caso do alumínio, a influência da evolução da 













Figura IV.96: Figuras de polos experimentais {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-deformação em laminagem na 
direcção Θ=0º. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se representados na figura 
por setas duplas. D.L. – Direcção de laminagem; D.L.I. – direcção de laminagem inicial da chapa; 





Figura IV.97: Figuras de polos experimentais {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-deformação em laminagem na 
direcção Θ=45º. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se representados na figura 
por setas duplas. D.L. – Direcção de laminagem; D.L.I. – direcção de laminagem inicial da chapa; 













Figura IV.98: Figuras de polos experimentais {200} e {111} obtidas na chapa de alumínio com 
tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-deformação em laminagem na 
direcção Θ=135º. A direcção e o sentido do ensaio de corte encontram-se representados na 
figura por setas duplas. D.L. – Direcção de laminagem; D.L.I. – direcção de laminagem inicial da 





Figura IV.99: Figuras de polos {200} e {111} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-
deformação em laminagem na direcção Θ=0º. A direcção e o sentido do ensaio de corte 
encontram-se representados na figura por setas duplas D.L. – Direcção de laminagem; D.L.I. – 












Figura IV.100: Figuras de polos {200} e {111} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-
deformação em laminagem na direcção Θ=45º. A direcção e o sentido do ensaio de corte 
encontram-se representados na figura por setas duplas D.L. – Direcção de laminagem; D.L.I. – 





Figura IV.101: Figuras de polos {200} e {111} previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
para a chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-
deformação em laminagem na direcção Θ=135º. A direcção e o sentido do ensaio de corte 
encontram-se representados na figura por setas duplas D.L. – Direcção de laminagem; D.L.I. – 










Na figura IV.102 é apresentada a evolução do valor médio do factor de Taylor 
(<M>) com a deformação de corte (γ) prevista pelo modelo policristalino para as três 
trajectórias de deformação investigadas. As curvas obtidas para Θ igual a 0º e 45º são 
caracterizadas por aumento do valor de <M>  durante o período inicial de recarga e uma 
diminuição a partir de valores de deformação de corte mais elevados. No entanto, estas 
alterações são relativamente pouco acentuadas e os valores do factor de Taylor obtidos 
para  Θ =45º são sempre superiores aos valores obtidos para Θ =0º. Em contraste, para 
Θ =135º regista-se uma diminuição bastante acentuada e contínua do valor de <M> 
imediatamente no início da recarga.  
 
 
Figura IV.102: Evolução do valor médio do factor de Taylor (<M>) com a deformação de corte (γ) 
prevista pelo modelo viscoplástico auto-coerente para a chapa de alumínio com tamanho de grão (D) 
de 80 µm pré-deformada segundo diferentes direcções (Θ) relativamente à direcção de laminagem 
inicial da chapa. - Valores obtidos a partir da textura da chapa pré-deformada em 
laminagem; - valores obtidos a partir das texturas exibidas pela chapa após pré-
deformação em laminagem e recarga em corte até γ=1. 
 
Estes resultados são qualitativamente consistentes com as curvas tensão de corte-
deformação de corte obtidas, em especial no que diz respeito aos valores relativos da 
 






tensão limite de elasticidade e à ocorrência de amaciamento no início da alteração da 
trajectória de deformação para o ensaio realizado com Θ =135º (apesar da amplitude 
prevista para este amaciamento ser mais pronunciada do que a observada 
experimentalmente). Isto mostra que a evolução da textura cristalográfica possui uma 
grande influência no comportamento mecânico exibido pelas chapas de alumínio durante 
recarga segundo as trajectórias de deformação investigadas. Em particular, permite 
concluir que o amaciamento verificado quando a pré-deformação é realizada a 135º da 





Nesta secção foi investigada a origem da instabilidade plástica em chapas de aço e 
de alumínio durante a alteração da trajectória de deformação através de ensaios sequenciais 
de laminagem-corte. 
De modo a maximizar o efeito da alteração da trajectória de deformação na 
actividade dos sistemas de escorregamento, ambos os materiais foram submetidos a 
ensaios ortogonais (α=0). Nestes ensaios, a direcção de pré-deformação foi paralela à 
direcção de laminagem inicial das chapas (Θ=0º). Para o alumínio, foram também 
realizados ensaios com a direcção de pré-deformação orientada a Θ=45º e 135º da direcção 
de laminagem inicial das chapas (o que correspondeu valores de α iguais a, 
respectivamente, 0,5 e –0,5). 
As curvas tensão de corte-deformação de corte exibidas pela chapa de aço após pré-
deformação até valores equivalentes moderados apresentam um período transitório de 
amaciamento. Pelo contrário, as chapas de alumínio apenas apresentam amaciamento no 
início da recarga quando Θ=135º (α=-0,5). 
Para compreender estas diferenças foram realizadas observações por microscopia 
electrónica de transmissão da estrutura de deslocações desenvolvida durante a alteração da 
trajectória de deformação e obtidas as evoluções do valor médio do factor de Taylor em 
função do valor de deformação de corte previstas pelo modelo viscoplástico auto-coerente 
a partir das respectivas texturas cristalográficas. 
 






No caso do aço, verificou-se que a alteração da trajectória de deformação conduz à 
ocorrência de fenómenos de localização intragranular da deformação através do 
desenvolvimento de microbandas com deformação de corte associada. Pelo contrário, a 
microestrutura de deslocações exibida pelas chapas de alumínio evolui de uma forma 
semelhante para todas as trajectórias de deformação estudadas, sem qualquer indício de 
localização da deformação ao nível dos grãos. Esta diferença no comportamento 
microestrutural exibido por ambos os materiais foi atribuída ao facto do elevado valor da 
elevada energia de falha de empilhamento do alumínio favorecer os mecanismos de 
recuperação dinâmica da estrutura de deslocações desenvolvida na pré-deformação. Por 
outro lado, as diferenças microestruturais exibidas pela chapa de aço durante a recarga em 
corte e em tracção uniaxial (respectivamente, o desenvolvimento de microbandas e a 
evolução homogénea da estrutura da pré-deformação para a típica do ensaio de tracção 
uniaxial) foram explicadas com base no facto deste último modo de deformação favorecer, 
relativamente ao ensaio de corte, uma maior actividade de sistemas de escorregamento 
secundários. 
Os resultados dos cálculos realizados com modelo policristalino mostram que o 
valor médio do factor de Taylor da chapa de aço praticamente não evolui com o valor de 
deformação de recarga. Em contraste, a evolução da textura cristalográfica da chapa de 
alumínio no início da recarga conduz a uma diminuição acentuada do valor médio do 
factor de Taylor para os ensaios realizados com Θ=135º e um aumento deste parâmetro 
para os restantes ensaios. Estes resultados permitem concluir que os mecanismos físicos 
responsáveis pelo fenómeno de amaciamento observado em ambos os materiais durante a 
alteração da trajectória de deformação são diferentes: na chapa de aço, este mecanismo tem 
origem estrutural enquanto que na chapa de alumínio tem origem textural. 
Isto mostra que, quer a evolução da estrutura de deslocações quer a reorientação 
cristalográfica dos grãos durante os processos de enformação industriais podem, 
dependendo da natureza, da textura cristalográfica inicial e da história de deformação do 








































O presente trabalho foi dedicado ao estudo dos mecanismos físicos da deformação 
plástica que se encontram na origem da instabilidade plástica em chapas de aço e de 
alumínio submetidas a trajectórias de deformação simples e complexas. Com essa 
finalidade, foi avaliada a influência da evolução da estrutura de deslocações e da 
orientação cristalográfica dos grãos no comportamento mecânico dos materiais, através de 
observações por microscopia electrónica de transmissão, determinações da textura 
cristalográfica por difracção de raios-X e simulações numéricas utilizando o modelo 
policristalino viscoplástico auto-coerente. No caso da chapa de aço, foi também avaliada a 
influência do tamanho de grão e do valor da pré-deformação no comportamento mecânico 
do material. As trajectórias de deformação simples investigadas foram a laminagem, a 
tracção uniaxial e o corte. As trajectórias complexas contemplaram os ensaios sequenciais 
de laminagem-tracção uniaxial e de laminagem-corte. 
Os resultados obtidos e a análise efectuada permitiram extrair as seguintes conclusões: 
 
1) Durante a laminagem e a tracção uniaxial do aço, a morfologia, dimensões e 
homogeneidade das estruturas de deslocações não são afectadas pelo tamanho de grão, 
na gama de valores estudada (20 µm a 80 µm). Em ambos os modos de solicitação, a 
deformação plástica ocorre através da activação de um número reduzido de sistemas de 
escorregamento que se traduz no desenvolvimento de microestruturas de deslocações 
semelhantes às observadas em monocristais. A análise efectuada sugere que a ausência 






de efeito do tamanho de grão no comportamento microestrutural do aço está associada 
ao elevado número de sistemas de escorregamento disponíveis neste material. 
 
2) A evolução da textura cristalográfica do tipo fibra {111}<uvw> (fibra γ), exibida pela 
chapa de aço, durante as trajectórias de deformação simples e complexas investigadas 
tem uma influência muito reduzida no comportamento mecânico do material.  
 
3) Durante a tracção uniaxial do aço, o principal mecanismo de encruamento consiste na 
redução do percurso livre médio das deslocações resultante da sua acumulação. Nestes 
ensaios, a repartição homogénea da deformação plástica macroscópica é limitada pelo 
fenómeno de estricção devido à diminuição da taxa de encruamento, que é tanto mais 
acentuada quanto menor for o tamanho de grão do material. Em consequência deste 
fenómeno, o valor de deformação plástica uniforme exibido pela chapa com tamanho 
de grão de 20 µm é cerca de 20% e 30% inferior ao valor apresentado pelas chapas 
com tamanho de grão igual a, respectivamente, 40 µm e 80 µm. 
 
4) Em trajectórias de deformação complexas, o comportamento mecânico exibido pela 
chapa de aço é  fortemente influenciado pelos mecanismos de interacção entre as 
deslocações activadas na recarga e a estrutura de deslocações desenvolvida na pré-
deformação. Estes mecanismos traduzem-se num aumento da tensão limite de 
elasticidade e numa diminuição da taxa de encruamento na recarga tanto mais 
acentuadas quanto maior for a densidade de deslocações após a pré-deformação, isto é, 
quanto maior for o valor da deformação da primeira solicitação e menor for o tamanho 
de grão da chapa. O aumento da tensão limite de elasticidade testemunha uma reduzida 
mobilidade das deslocações dos sistemas de escorregamento activados durante a 
recarga devido à presença de uma estrutura de pré-deformação incapaz de participar na 
acomodação da deformação durante as novas condições de solicitação. A diminuição 
da taxa de encruamento resulta de mecanismos de aniquilação de deslocações.  
 
5) A diminuição do valor de deformação uniforme da chapa de aço durante trajectórias 
ortogonais de laminagem-tracção uniaxial (observada para valores de pré-deformação 
superiores a 0,05) resulta da acentuada diminuição da taxa de encruamento devido à 






recuperação dinâmica da estrutura de deslocações desenvolvida durante a pré-
deformação. Nestes ensaios, a microestrutura de deslocações evolui durante a recarga 
de uma forma gradual e homogénea para a típica do ensaio simples de tracção uniaxial. 
 
6) A ocorrência da estricção nas chapas de aço pré-deformadas, imediatamente no início 
da recarga em tracção uniaxial, pode ser prevista através de um modelo de 
instabilidade plástica que relaciona o expoente de encruamento do material, o valor de 
pré-deformação e a tensão limite de elasticidade de recarga normalizada. 
 
7) O comportamento da chapa de aço durante a solicitação ortogonal de laminagem-corte 
é caracterizado pela ocorrência de um período transitório de amaciamento na recarga 
devido ao desenvolvimento de microbandas com deformação de corte associada. A 
ocorrência dos fenómenos de localização intragranular da deformação está associada a 
uma intensa actividade na recarga de um número muito reduzido de sistemas de 
escorregamento que foram latentes durante a pré-deformação. Com o aumento do valor 
de deformação, os comportamentos mecânico e microestrutural evoluem para os 
característicos do ensaio de corte simples. 
 
8) O comportamento mecânico da chapa de alumínio durante as trajectórias de 
deformação simples e complexas investigadas é fortemente influenciado pela evolução 
da textura cristalográfica.  
 
9) A influência da textura cristalográfica da chapa de alumínio durante as solicitações 
simples de tracção uniaxial e corte, traduz-se num encruamento anisotrópico bastante 
acentuado. No caso dos ensaios de tracção uniaxial, esta influência conduz a diferenças 
no valor de deformação plástica uniforme de, aproximadamente, 30%. 
 
10) Nos ensaios sequenciais de laminagem-corte realizados na chapa de alumínio, a 
evolução da textura cristalográfica conduz a um amaciamento textural durante a 
alteração da trajectória de deformação quando a pré-deformação é realizada a 135º da 
direcção de laminagem inicial da chapa. Para as restantes direcções investigadas, o 
comportamento mecânico caracteriza-se por uma taxa de encruamento positiva no 
início da recarga. Em todos os ensaios, a microestrutura de deslocações evolui de uma 






forma semelhante, sem qualquer indício de localização da deformação ao nível dos 
grãos.  
 
Os resultados obtidos permitem concluir que a evolução da estrutura de 
deslocações e a reorientação cristalográfica dos grãos durante a deformação podem, em 
função da natureza, da textura cristalográfica inicial e da trajectória de deformação, 
conduzir à ocorrência de instabilidades plásticas. Isto mostra que a formulação de relações 
constitutivas mais precisas que possam ser utilizadas na definição de condições 
optimizadas de processamento de produtos metálicos com as características desejadas 
deverá contemplar uma análise detalhada, para cada material, dos efeitos associados à 
evolução da textura cristalográfica e da microestrutura de deslocações durante cada 
trajectória de deformação. Esta análise pode ser efectuada com recurso a técnicas 
experimentais de microscopia electrónica de transmissão e de difracção de raios-X 
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CARACTERIZAÇÃO DO COMPORTAMENTO MECÂNICO 



















O ensaio de tracção uniaxial constitui um dos testes mais utilizados para 
caracterizar o comportamento mecânico dos materiais metálicos. Neste ensaios, é registada 
a carga (F) necessária para promover o alongamento (∆l)  crescente do provete de ensaio. 
Se 0A e 0l  forem, respectivamente, os valores iniciais da área da secção útil e do 
comprimento de referência do provete, o comportamento mecânico do material pode ser 
caracterizado através das curvas tensão nominal (S)-extensão nominal (e): 
 
0/S F A=  





Na figura A1.1. é apresentada uma curva tensão nominal-extensão nominal típica 
de um material metálico. Na região elástica o valor da tensão (S) evolui de uma forma 
proporcional à extensão (e), de acordo com a lei de Hooke. Para valores de extensão 
superiores ao limite elástico ocorre o início da deformação plástica que se caracteriza por 
uma alteração permanente das dimensões do provete. Neste regime, a forma da curva 
S=f(e) resulta do balanço entre dois fenómenos simultâneos: o aumento da resistência do 
material à deformação (encruamento) e a diminuição da área da secção efectiva do provete. 
No período inicial, o comportamento plástico do material é dominado pelo encruamento e 
a tensão aumenta com o valor da deformação. No entanto, a partir de um dado valor (ponto 
de carga máxima), a redução da secção do provete torna-se dominante e o valor da tensão 







Figura A1.1: Curva tensão nominal (S)-extensão nominal (e) típica de um material metálico. 
 
Dado que os valores nominais de tensão e de extensão são baseados nas dimensões 
iniciais ( 0A e 0l ) do provete, a curva S=f(e) não traduz correctamente as características da 
deformação plástica do material. De facto, a caracterização do comportamento mecânico 
intrínseco do material durante a deformação plástica requer uma representação da evolução 
dos valores de tensão verdadeira (σ) e de deformação verdadeira (ε) baseados nas 
dimensões (l e A) instantâneas dos provetes: 
 

















Admitindo que a deformação plástica ocorre com conservação de volume: 
 




os valores de σ e de ε podem ser obtidos a partir dos respectivos valores nominais através 
das expressões: 
 
( 1)S eσ = +  











Figura A1.2: Curva tensão verdadeira (σ) – deformação verdadeira (ε) e respectiva curva tensão 
nominal (S)-extensão nominal (e). 
 
 
Critério de Instabilidade Plástica de Considère  
 
Um dos pontos importantes da curva tensão-extensão é o momento a partir do qual 
ocorre a instabilidade plástica do material. Este ponto pode ser determinado com base na 
condição de uniformidade da carga ao longo do provete: 
 
d d( ) d d= 0
d d d d
F A AA
x x x x
σ σ




No caso de um material sensível à velocidade de deformação ( d / dtε ε= ), esta 




















= −  
2
d 1 d d
d d d
A A A






















































Considerando, de acordo com Hart [173], que a deformação plástica é instável 
quando a velocidade de redução da secção num determinado ponto do provete superar a 














então, o início da instabilidade plástica pode ser analiticamente traduzido por: 
 




No caso particular do material apresentar uma fraca sensibilidade à velocidade de 
















Esta relação, conhecida por critério de instabilidade plástica de Considère, mostra 
que o início do fenómeno de estricção durante a tracção de um material insensível à 
velocidade de deformação ocorre quando a curva taxa de encruamento (θ=dσ/dε)-tensão 
verdadeira (σ) intercepta a recta θ=σ (figura A1.3). Em termos da curva tensão nominal 
(S)-deformação nominal (e), esta situação é verificada quando a carga atinge o seu valor 
máximo e o efeito do encruamento do material é superado pelo efeito da redução área da 
secção efectiva do provete.  
 
 
Figura A1.3: Determinação da tensão verdadeira no ponto de carga máxima através da curva 
taxa de encruamento (θ)-tensão verdadeira (σ). 
 
Exprimindo a curva σ=f(ε) por uma lei de comportamento do tipo Hollomon [174]: 
 




em que K e n são, respectivamente, o coeficiente de resistência à deformação e o expoente 
de encruamento, a condição de Considère conduz à seguinte igualdade no ponto de carga 
máxima: 
 




 Para materiais sensíveis à velocidade de deformação, a lei de comportamento 











Neste caso, a expressão (A1.19) permite deduzir a seguinte relação entre a deformação 
verdadeira no ponto de carga máxima num ensaio realizado a uma velocidade de 












Critério de Instabilidade Plástica na Recarga 
 
A ocorrência de instabilidade plástica em materiais pré-deformados foi objecto de 
investigação em diversos trabalhos (ver por exemplo [116,175-178]). Um dos modelos 
propostos [116] sugere a representação da condição de instabilidade plástica de Considère 
(expressão A1.17) através de uma pseudo-curva definida no espaço σ-ε e tangente, no 




Figura A1.4: a) Curvas taxa de encruamento (θ=dσ/dε)-tensão verdadeira (σ) do material não 
pré-deformado (curva C.R.) e após pré-deformação (curvas A e B); b) pseudo-curva θ=σ no 








Assumindo que o comportamento do material é expresso pela equação (A1.18), a 
pseudo-curva é dada por: 
 
( )exp ln 1K n nσ ε= − +    
 
(A1.22)
 Neste caso, é possível determinar, para um dado valor de pré-deformação 
equivalente ( pε ), o valor limite da razão ( rσ /σ) a partir do qual ocorre localização da 
deformação imediatamente no início da recarga. Tendo em conta as expressões (A1.18), 
















em que rσ  e σ  são, respectivamente, os valores da tensão limite de elasticidade na recarga 
e da tensão obtida  após deformação plástica em tracção uniaxial simples igual ao valor 




















DETERMINAÇÃO DO PARÂMETRO ALFA PARA AS 

















A amplitude da mudança de trajectória de deformação constitui um dos parâmetros 
fundamentais a tomar em consideração durante a análise da formabilidade dos materiais 
metálicos em trajectórias de deformação complexas. A sua determinação é efectuada com 
recurso ao parâmetro α, definido pelo co-seno do ângulo entre os vectores pε e ε  





d : d d : d
α =
ε ε
ε ε ε ε  
 
(A2.1)
Se o tensor das deformações da pré-deformação ( pε ) e da recarga (ε ) forem 
descritos no sistema de eixos macroscópicos ( , , )x y z=P  por: 
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em que 'ijε  são as componentes de ε  descritas no sistema de eixos ' ( ', ', ')x y z=P  obtido 
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Figura A2.1: Definição dos sistemas de eixos macroscópicos ( , , )x y z=P  e ' ( ', ', ')x y z=P . 
 
a) Ensaios Sequenciais de Laminagem-Tracção Uniaxial 
 
No caso de ensaios sequenciais de laminagem-tracção uniaxial, os tensores pε e 'ε  











































em que rΘ  é o coeficiente de anisotropia do material pré-deformado obtido através de 
ensaios de  tracção uniaxial segundo a direcção definida pelo ângulo Θ  formado pela 
direcção de laminagem e o eixo de tracção. 
 
Através da substituição dos componentes destes tensores nas equações A2.4 a A2.6, 





















   




 Na tabela A2.1. encontram-se reunidos os valores de α obtidos através da 
expressão anterior para os ensaios sequenciais de laminagem-tracção uniaxial realizados na 
chapa de aço e apresentados na secção 2.1 do capítulo IV deste trabalho14.  
 
Tabela A2.1: Valores do parâmetro α para as trajectórias de 
deformação complexas de laminagem-tracção uniaxial 
investigadas na chapa de aço com diferentes tamanhos 
médios de grão.  
Tamanho de grão 
(D) 
Coeficiente de 
anisotropia ( 90ºrΘ= ) 
 
α 
20 µm 1,99 -0,19 
40 µm 1,92 -0,18 
80 µm 1,93 -0,18 
                                                 
14  Devido à ocorrência precoce da localização da deformação plástica na recarga, os valores de rΘ  
utilizados nestes cálculos foram os obtidos nos ensaios de tracção uniaxial simples realizados no 





Na figura A2.2. é comparada a evolução do valor de α em função do ângulo Θ  
para  rΘ =1 (material isotrópico) e para os valores de rΘ  da tabela anterior. Nestes cálculos 
admitiu-se que o valor do coeficiente de anisotropia era constante e independente de Θ. 
Figura A2.2: Evolução do valor do parâmetro α para ensaios sequenciais de laminagem-tracção 
uniaxial em função do ângulo Θ  entre a direcção de laminagem (D.L.) e o eixo de tracção (E.T.). r- 
Coeficiente de anisotropia do material (considerado constante). 
 
b) Ensaios Sequenciais de Laminagem-Corte 
 
Quando a alteração da trajectória de deformação é obtida através de ensaios 
sequenciais  de laminagem-corte, pε  é dado por (A2.7) e o tensor da deformação na 
recarga descrito segundo as direcções principais (direcções segundo as quais as 
deformações de corte são nulas) é dado por: 
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Se Θ’ for ângulo entre o sistema de eixos definido pelas direcções principais da 
deformação na recarga e o sistema de eixos ' ( ', ', ')x y z=P , as relações (A2.1), (A2.4), 
(A2.5) e (A2.6) permitem obter a seguinte expressão para o parâmetro α em função de Θ’: 
 








Dado que  Θ’=Θ-π/4, a expressão anterior pode ser escrita em termos do ângulo Θ 












Figura A2.3: Evolução do valor do parâmetro α para ensaios sequenciais de laminagem-corte em 
função do ângulo Θ  entre as direcções de laminagem (D.L.) e de corte (representada por setas 
duplas). 
 
Na tabela A2.1. são apresentados os valores de α obtidos através da relação 






Tabela A2.2: Valores do parâmetro α para as trajectórias 
de deformação complexas laminagem-corte investigadas. 
Ângulo entre a direcção de 















































Sendo {C} for o sistema de eixos, definido num cristal com simetria cúbica pelas 
direcções cristalográficas C1=[100], C2=[010] e C3=[001], o valor da tensão de corte (τs) 
num dado sistema de escorregamento s encontra-se relacionado com o valor da tensão 
local (σ) através de um factor de proporcionalidade denominado factor de Schmid (ms) [9]: 
 
s smτ σ=  
 
(A2.1)



















em que sib  e 
s
jn  são os versores do vector de Burgers e da normal ao plano de 
escorregamento e { }ijσ
C  são as componentes do tensor das tensões descrito no sistema de 
eixos {C}. 
Admitindo, de acordo com o modelo de Sachs [52], que o estado de tensão em cada 
grão (σ ) é uniforme e proporcional ao estado de tensão macroscopicamente imposto ao 
policristal (Σ ), obtem-se: 
 


































Se {P} for o sistema de eixos definido pelas direcções cristalográficas paralelas à 
direcção de solicitação P1=[hd kd ld], à direcção transversal P2 =[ht kt lt] e à normal ao plano 
da chapa P3 =[hp kp lp], as componentes do tensor { }ijΣ
C  podem ser determinadas a partir dos 
valores do tensor das tensões macroscópicas descrito em {P} ( { }ijΣ
P ) através da expressão: 
 
3
{ } { }
, 1









onde ika  é o co-seno do ângulo entre as direcções Pi e Ck. Assim, o valor do factor de 
Schmid pode ser calculado através da seguinte equação: 
 
{ }3 3
, 1 , 1
ijs s s
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Na tabela seguinte são apresentados os tensores ( { }ijΣ
P /Σ ) utilizados no cálculo do 
valor do factor de Schmid para os ensaios de tracção uniaxial e de corte. 
 
Tabela A2.1: Tensores { }ijΣ
P /Σ  utilizados no cálculo do factor de 
Schmid para os ensaios de tracção uniaxial e corte. E.T. – 
Direcção do eixo de tracção; D.N. – direcção da normal ao plano 
da chapa. Tamanho médio de grão da chapa. 
Ensaio { }ijΣ


























































MÉTODO DAS HARMÓNICAS ESFÉRICAS  
 
Segundo o método das harmónicas esféricas15 a densidade }{ ),(
hklp ηχ  em qualquer 
ponto (χ,η) de uma figura de polos {hkl} é  descrita por um conjunto de funções 
polinomiais  definidas num sistema de coordenadas esféricas ( ) ηχ imml eP cos  denominadas 















hkl ePQp ηηχ χ  
 
(A4.1)
em que ( )mlP  são as funções polinomiais associadas de Legendre de ordem l e mlQ , são 
coeficientes cujos valores estão relacionado com os valores de densidade das figuras de 














ml ePpQ  
 
(A4.2)
Da mesma forma, a função de distribuição das orientações cristalinas f(g) pode ser 
descrita através da expansão em série de funções harmónicas esféricas generalizadas: 
                                                 
15  No presente trabalho apresentam-se apenas o formalismo proposto por Roe [180]. A descrição do 























em que nmlZ ,,  são as funções polinomiais de Jacobi, Ψ, Θ e φ são os ângulos de Euler da 









e nmlW ,,  são os coeficientes das séries cujos valores estão relacionados com os valores de 














sendo ξ e ς as coordenadas polares do polo {hkl} no sistema de eixos coordenados {C} 
definidos no cristal. 
Assim, a partir da determinação experimental de várias figuras de polos 
independentes, é possível obter um conjunto de equações lineares simultâneas entre os 
coeficientes mlQ ,  e nmlW ,,  que podem ser resolvidas em ordem a nmlW ,, . O número de 
figuras de polos independentes necessárias depende do número de variáveis conhecidas em 
(A4.5) que, por sua vez, dependem da simetria cristalina do material e da ordem l de 
truncagem das séries. Por exemplo, no caso de materiais com simetria cúbica, 0,,2 =nmW  e, 
consequentemente, 0,2 =mQ  pelo que a equação (A4.5) pode ser resolvida até l=22 com 
apenas duas figuras de polos independentes. 
 
Uma vez determinados os valores dos coeficientes nmlW ,, , a função de distribuição 
das orientações  cristalinas pode ser calculada através da equação (A4.3). No entanto, este 
método conduz frequentemente a valores de f(g) incorrectos e sem significado físico16 o 
que torna preferível o seu cálculo através de outros métodos, como por exemplo o método 
WIMV [48]. 
                                                 
16  Este problema conduziu à formulação de diversas alterações, não utilizadas no presente trabalho, 






Apesar desta limitação, o método das harmónicas esféricas é uma ferramenta 
importante no estudo da textura cristalográfica dos materiais, especialmente na 
normalização dos valores de densidade das figuras de polos experimentais. Este processo 
envolve a determinação das figuras de polos completas a partir dos valores experimentais e 
o cálculo dos respectivos factores de normalização17 ( }{0
hklN ) através do seguinte processo 
iterativo [48,179]: 
 Inicialmente as figuras de polos experimentais são completadas através da 
extrapolação dos valores experimentais de }{ ),(
hklp ηχ  por um polinómio de 3º grau. As figuras 
de polos obtidas são normalizadas e os valores dos coeficientes nmlW ,,  determinados 
através das expressões (A4.2) e (A4.5). Estes valores são então utilizados na reconstrucção 
de novas figuras de polos completas e re-normalizadas através da substituição dos valores 
de }{ ),(
hklp ηχ , inicialmente obtidos por extrapolação, por novos valores calculados pelas 
expressões (A4.5) e (A4.1). Nesta etapa, o significado físico e a consistência cristalográfica 
dos resultados são garantidos através de condições adicionais ( 0}{ ),( ≥
hklp ηχ  e, no caso de 
materiais com simetria cúbica, 0,2 =mQ ). O cálculo de novos valores de  nmlW ,,  e 
}{
),(
hklp ηχ  é 
repetido até que a convergência do método conduza a uma diferença entre valores de }{ ),(
hklp ηχ  
obtidos em duas iterações sucessivas inferior a um valor pré-estabelecido e considerado 
satisfatório. 
Desta forma, o próprio processo de normalização impõe a auto-consistência 
cristalográfica entre as diversas figuras de polos e garante a compatibilidade dos valores 
finais de }{ ),(
hklp ηχ  com os valores determinados experimentalmente. 
 
MÉTODO WIMV  
 
Segundo o método WIMV (Williams-Imhof-Matthies-Vinel) [181,182], as figuras 
de polos e a função de distribuição das orientações cristalinas f(g) são representadas por 
valores discretos, resultantes da divisão dos respectivos domínios em células, e 
                                                 
17  O factor de normalização utilizado neste trabalho foi o valor médio de densidade das figuras de 























onde }{hklnp  é o valor experimental de densidade  da célula n da figura de polos {hkl}, N o 
número total de células definidas no espaço das orientações cristalinas e ( )inf g⇐  os 
valores das células de f(g) que contribuem para o valor da célula l}{hknp . 
 
No entanto, devido à insuficiência de valores experimentais que impede a utilização 
directa da expressão anterior, o cálculo dos valores de f(g) são obtidos através do processo 
iterativo seguinte [179,181]: é feita uma estimativa inicial de ( )g0f  a partir dos valores 
experimentais das figuras de polos18 através da expressão: 
 





















em que J é o número de figuras de polos experimentais, Mj a multiplicidade do polo j com 
índices {hj kj lj} e N0 um factor de normalização. Os valores de f(g) assim obtidos são, em 
seguida, utilizados no cálculo de novas figuras de polos completas através da equação 
(A4.6). O processo é repetido, desta vez com novas estimativas de f(g), até que a solução 
do processo iterativo convirja para um valor estável, utilizando a seguinte expressão:  
 




































p }{  são os valores da célula 
jm
n da figura de polos {hj kj lj} após a k-ésima 
iteração. 
                                                 
18  No presente trabalho foram utilizadas as figuras de polos incompletas após normalização pelo 



















REPRESENTAÇÃO NO ESPAÇO DE EULER DAS 























No presente anexo são apresentadas, na mesma sequência que as correspondentes 
figuras de polos, as funções de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) das 
texturas cristalográficas experimentais através de secções do espaço de Euler com ϕ2 
constante.  
 
Em todas as análises foi utilizada a definição de ângulos de Euler proposta por 
Bunge [45] e os sistemas de eixos macroscópicos {P}={X, Y, Z} e microscópicos 
{C}={x, y, z} foram definidos da seguinte forma: X=direcção de laminagem inicial da 
chapa (D.L.), Y=direcção transversal (D.T.), Z=direcção normal ao plano da chapa (D.N.), 















   




Figura A5.1: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa inicial de aço. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.2: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa inicial de alumínio. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.3: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço após tratamento térmico à temperatura de 950 ºC durante 180 min (D=80 µm). 













   




Figura A5.4: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio após tratamento térmico à temperatura de 340 ºC durante 45 min (D=30 µm). 













   




Figura A5.5: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio após tratamento térmico à temperatura de 400 ºC durante 60 min (D=50 µm). 













   




Figura A5.6: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio após tratamento térmico à temperatura de 600 ºC durante 60 min (D=80 µm). 













   




Figura A5.7: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 20 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,05. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.8: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 20 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,2. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.9: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 20 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,4. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.10: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 20 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,8. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.11: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 80 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,05. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.12: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 80 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,2. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.13: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 80 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,4. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.14: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 80 µm após um valor de deformação plástica 
equivalente igual a 0,8. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras de polos 













   




Figura A5.15: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com um tamanho de grão de 20 µm, após solicitação em tracção uniaxial até um 
valor de deformação plástica igual a 0,2. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras 













   




Figura A5.16: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
na chapa de aço com um tamanho de grão de 80 µm, após solicitação em tracção uniaxial até um 
valor de deformação plástica igual a 0,2. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras 













   




Figura A5.17: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com um tamanho de grão de 30 µm, após solicitação em tracção uniaxial até 
um valor de deformação plástica igual a 0,2 na direcção Θ=0º. Secções com ϕ2=constante 
















Figura A5.18: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com um tamanho de grão de 30 µm, após solicitação em tracção uniaxial até 
um valor de deformação plástica igual a 0,3 na direcção Θ=45º. Secções com ϕ2=constante 











   




Figura A5.19: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com um tamanho de grão de 30 µm, após solicitação em tracção uniaxial até 
um valor de deformação plástica igual a 0,2 na direcção Θ=90º. Secções com ϕ2=constante 















Figura A5.20: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com um tamanho de grão de 30 µm, após deformação em corte até γ=0,55 na 














Figura A5.21: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com um tamanho de grão de 30 µm, após deformação em corte até γ=0,55 na 















Figura A5.22: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-
deformação em laminagem até um valor equivalente igual a 0,05. Secções com ϕ2=constante 














Figura A5.23: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-
deformação em laminagem até um valor equivalente igual a 0,4. Secções com ϕ2=constante 













Figura A5.24: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de aço com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=0,5 após pré-
deformação em laminagem até um valor equivalente igual a 0,8. Secções com ϕ2=constante 











   




Figura A5.25: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm após deformação em laminagem até um valor 
equivalente igual a 0,4 na direcção Θ=0º. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das figuras 
















Figura A5.26: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm após pré-deformação em laminagem até um 
valor equivalente igual a 0,4 na direcção Θ=45º. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das 













Figura A5.27: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-
deformação em laminagem na direcção Θ=0º. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das 














Figura A5.28: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-
deformação em laminagem na direcção Θ=45º. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das 














Figura A5.29: Representação da função de distribuição das orientações cristalinas f(ϕ1,Φ,ϕ2) da 
chapa de alumínio com tamanho de grão de 80 µm deformada em corte até γ=1 após pré-
deformação em laminagem na direcção Θ=135º. Secções com ϕ2=constante obtidas a partir das 






































a) Relações Constitutivas Viscoplásticas de um Cristal  
 
O estado de tensão (σ ) e de deformação (ε ) de um cristal pode ser descrito através 
do tensor das tensões e o tensor das deformações com seis componentes independentes. 
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(A6.1)
em que i,j=1,2,3 e 11 22 33( ) / 3
mσ σ σ σ= + +  é a componente hidrostática da tensão: 
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então o estado de tensão no cristal pode ser descrito por um vector com apenas cinco 
componentes independentes, de acordo com a convenção de Lequeu [184] dados por: 
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Da mesma forma, admitindo que a deformação plástica ocorre com conservação de 










a velocidade de deformação do cristal (ε ) pode ser descrita pelo vector: 
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onde S é o número total de sistemas de escorregamento disponíveis no cristal, e sτ , sγ  e 
s
km  são, respectivamente, a tensão de corte, a velocidade de deformação de corte e os 
componentes do tensor de Schmid do sistema de escorregamento s no espaço com 
dimensão cinco: 
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(A6.8)
Admitindo que sγ  evolui com sτ  de uma forma não linear de acordo com a 

















sγ  é a velocidade de corte de referência, 0sτ  a tensão de corte crítica e η o inverso 










ou, de forma equivalente [139,183,185]: 












é um tensor, denominado módulo viscoplástico secante, que permite relacionar a tensão 
desviadora com a velocidade de deformação do cristal (figura A6.1). 
 
 
Figura A6.1: Representação esquemática a uma dimensão da linearização da evolução da 
velocidade de deformação (ε ) com a tensão desviadora ( 'σ ) através dos módulos viscoplásticos 
secante e tangente [186]. 
 
Se η≠1, o módulo viscoplástico secante depende da tensão a que o cristal está 
sujeito (esta dependência é tanto mais acentuada quanto maior for o valor de η) e a 
validade da expressão (A6.11) é limitada apenas ao estado de tensão( 'σ )-velocidade de 
deformação ( ε ) para o qual c(sec)M  foi calculado. No caso de se pretender representar o 
comportamento do cristal em torno do ponto ( 'σ , ε ), a relação entre 'σ  e ε  pode ser 
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é o módulo viscoplástico tangente e 0kε  é a velocidade de deformação extrapolada à 
origem. 
 
Da mesma forma, se 'Σ  e E  forem, respectivamente, a tensão desviadora e a 
velocidade de deformação macroscópicas do policristal, é possível obter: 
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em que p(sec)M  e p(tg)M  são, respectivamente, os módulos viscoplásticos secante e tangente 
do agregado. 
 
b) Formalismo da Inclusão Viscoplástica 
 
Na análise anteriormente realizada, considerou-se que cada grão do policristal se 
podia deformar livremente à semelhança de um monocristal. No entanto, durante a 
deformação plástica, os grãos mantêm a continuidade ao nível das fronteiras de grão sem 
formação de vazios ou sobreposições mútuas. Esta condição de compatibilidade da 
deformação entre cristais vizinhos conduz a tensões locais de acomodação intergranular 
que, adicionadas às tensões macroscopicamente impostas ao agregado, condicionam o seu 
comportamento.  
 
O efeito das tensões locais pode ser integrado no modelo considerando que cada 
grão do policristal é uma heterogeneidade viscoplástica envolvida por um meio 






( p(tg)klM ) e por uma velocidade de deformação de referência (
0
kE ) e cujo comportamento é 
idêntico ao comportamento médio do agregado. Por seu lado, cada heterogeneidade (grão) 
é caracterizada por um módulo viscoplástico tangente ( c(tg)klM ) e uma velocidade de 
deformação de referência ( 0kε ) e interage com o MHE alterando o estado de tensão-
velocidade de deformação definido pela expressão (A6.13).  
 
Este problema da heterogeneidade envolvida numa matriz homogénea sujeita a um 
estado de tensão uniforme ( 'Σ ) pode ser resolvido pelo formalismo proposto por Eshelby 
[63]. Segundo esta abordagem, o grão é substituído por uma inclusão com as mesmas 
propriedades do policristal (com um módulo viscoplástico tangente ( p(tg)klM ) e uma 
velocidade de deformação de referência ( 0kE )) apresentando, além disso, uma velocidade 
de deformação adicional ( *kε ) que induz um incremento da tensão na heterogeneidade e na 
sua vizinhança [139]: 
 




Desta forma, o desvio da velocidade de deformação ( k k kEε ε= −   ) do grão 
relativamente à matriz será:  
 
( )p(tg) ' ' *k kl l kMε σ ε= +Σ   
em que: 
' ' '
l l lσ σ= −Σ  
ou seja: 







Esta expressão é equivalente à equação (II.31) que descreve o estado de uma 
inclusão elástica num meio homogéneo. Neste caso, o desvio da velocidade de deformação 
da inclusão viscoplástica será dado por: 
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em que klS  é a matriz viscoplástica de Eshelby (substituindo a matriz elástica de Eshelby) 
e depende da forma da inclusão e do módulo viscoplástico tangente do policristal. 
Substituindo a expressão (A6.21) em (A6.20), obtém-se: 
 
= −
'ε M σ    
sendo: 






e I a matriz identidade.  
 Tendo em conta a relação entre os módulos viscoplásticos tangente e secante, a 
equação anterior pode também ser escrita na forma: 
 




Estas expressões permitem determinar a tensão desviadora e a velocidade de 
deformação dos grãos a partir dos respectivos valores macroscópicos. Para tal, é necessário 
determinar os valores dos módulos viscoplásticos tangentes (ou secantes) dos cristais e do 
agregado. Este cálculo pode ser efectuado tendo em conta que o meio homogéneo 
equivalente que envolve a heterogeneidade (grão) representa o comportamento médio do 
policristal, ou seja: 
 
' '< >=σ Σ  






em que < > representa o valor médio de todos os grãos do agregado. 
 




=B Σ σ  
sendo: 











o tensor de acomodação pode ser relacionado com as velocidades de deformação 
microscópica e macroscópica através das expressões (A6.11) e (A6.26): 
 
c(sec) c '( )=ε M B Σ  
c(sec) c '






Tendo em conta a equação (A6.15), é possível estabelecer a seguinte relação entre 
os tensores p(sec)M , c(sec)M  e cB : 
 
p(sec) c(sec) c




Esta expressão mostra que o módulo viscoplástico secante do policristal é dado pela 
média dos valores do módulo viscoplástico secante dos cristais constituintes ponderados 
pela fracção volúmica dos grãos com a mesma orientação cristalográfica e multiplicados 
pelo respectivo tensor de acomodação. No entanto, este último tensor depende de p(sec)M  
(quer explicitamente através da equação (A6.28), quer implicitamente através de M ), pelo 
que a sua determinação terá que evolver um processo iterativo. 
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 Quando o valor do parâmetro n tende para infinito, p(sec)M e c(sec)M  são da mesma ordem 
de magnitude e 1( )−−I S S  é aproximadamente igual à unidade. Neste caso limite, a 
equação (A6.31) pode ser simplificada a: 
 
p(sec) c(sec)




Isto mostra que, quando η→∞, o modelo é incapaz de garantir as condições de 
compatibilidade de deformação entre grãos vizinhos. Esta situação ocorre para valores de 
η>20 devido à aproximação linear de 'σ =f(ε ) através do módulo viscoplástico tangente 






c) Solução Auto-Coerente do Problema Viscoplástico 
 
Uma vez determinado p(sec)M , o estado de tensão do policristal pode ser 
caracterizado através da relação (A6.15) [139]: 
 




Por seu lado, o estado de tensão em cada grão pode ser determinado através da resolução 
do sistema equações não lineares apresentado de seguida (obtido a partir  da combinação 



































A auto-coerência das soluções é garantida através de iterações sucessivas até que sejam 
verificadas as seguintes condições: 
 
'( ) '( 1)
1
i i δ−< − > <σ σ  
'( ) '( )
2
i i δ< > − <σ Σ  
( ) ( )
3








em que i é o número da iteração, δ1, δ2 e δ3 são os desvios máximos admitidos19 e ε  é a 
velocidade de deformação dada pela equação (A6.10). 
  
 Conhecido o estado de tensão em cada grão, é possível calcular a velocidade de 
corte ( sγ ) de cada sistema de escorregamento s e a velocidade de rotação da rede cristalina 
( ijω ): 
 
 
                                                 


































 em que os dois primeiros termos de (A6.40) representam, respectivamente, os 
componentes anti-simétricos dos tensores das velocidades de extensão, respectivamente, 
macroscópica e microscópica e o último termo é a rotação do elipsóide associado à 
heterogeneidade viscoplástica de Eshelby. Uma descrição pormenorizada do cálculo das 
matrizes ijklΠ  e klmnS  (que dependem do módulo viscoplástico tangente do policristal, da 
orientação e dimensões relativas dos eixos (a,b,c) do elipsóide20) pode ser encontrada em 
[69,139,187].  
 
A partir de klmnS pode ser determinada a matriz viscoplástica de Eshelby ( klS ) da 
equação (A6.21). Tal procedimento permite a actualização da orientação cristalográfica 
dos cristais e do elipsóide antes de repetir o processo para o novo passo de deformação. 
 
Na figura seguinte é apresentado o fluxograma do código viscoplástico auto-
coerente utilizado no presente trabalho. 
 
 
                                                 
20  Em todos os cálculos realizados neste trabalho considerou-se que as dimensões iniciais do 





















































Figura A6.2: Fluxograma do código viscoplástico auto-coerente utilizado (cont.) 
 
Leitura dos ficheiros de entrada 
• Conjunto de orientações cristalinas ( 1 2, , ,Pϕ ϕΦ ) (P é o factor de ponderação). 
• Tensor das velocidades de extensão ( ijU ) 
• Valor do parâmetro η da eq.(A6.9) 
• Incremento da deformação equivalente segundo von Mises ( eqE∆ ) em cada iteração 
• Número total de iterações (N) 
• Desvios máximos admitidos em cada iteração ( 1δ , 2δ  e 3δ ) 
• Conjunto de sistemas de escorregamento disponíveis {hkl}<uvw> e valor da tensão de 
corte crítica ( 0τ ) 
• Orientação e dimensões iniciais dos eixos (a, b e c) do elipsóide associado à 
heterogeneidade viscoplástica de Eshelby. 
Cálculo do tensor das velocidades de deformação macroscópica 
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Vectorização do tensor das velocidades de deformação macroscópica 
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B
A
Cálculo de σ’ através do método de Newton-Rampson para todas as orientações 
cristalinas (na primeira iteração é imposta a aproximação de Taylor: k kEε =  ) 
 
Cálculo do módulo viscoplático secante para todas as orientações cristalinas 
 
Obtenção de uma primeira aproximação ao valor do módulo viscoplático secante do 
policristal 
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Cálculo de klmnS , klS  e ijklΠ  
 
Cálculo de M  
( ) 1 p(sec)n −= −M I S S M  
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Figura A6.2 (cont.): Fluxograma do código viscoplástico auto-coerente utilizado. 
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Determinação do tensor da rotação da rede cristalina para todas as orientações 
cristalinas 
 
Actualização das orientações cristalinas 
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